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In dieser Arbeit wurden das feldaktivierte Sinterverhalten sowie das ge-
schwindigkeitsabhängige Druckfestigkeitsverhalten von WC-Co-Hartstoffen 
mit variierenden Bindergehalten untersucht. Dazu wurde eine Herstellungs-
route für kornwachstumshemmerfreie near-nanokristalline WC-Co-Hartstoffe 
mit der Field Assisted Sintering Technique (FAST) entwickelt und genutzt, 
um Materialien mit Co-Gehalten von 2 bis 12 Ma.-% zu erzeugen. Gezielte 
Werkstoffzustände und Probengeometrien sind durch Anpassung des Sinter-
prozesses herstellbar. 
Ausgewählte WC-Co-Materialien mit Co-Anteilen von 6 bis 12 Ma.-% wur-
den unter Einfluss von Beanspruchungsgeschwindigkeit, Spannungszustand 
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Verzeichnis häufig genutzter Symbole und Abkürzungen 
Kürzel Einheit Bedeutung 
A  mm2  Fläche 
Ar  -  relative Atommasse 
a  μm  Anrisslänge 
aG  nm  Gitterparameter 
  K-1  thermischer Ausdehnungskoeffizient 
B  -  Brückenfaktor 
BPR  -  ball to powder ratio 
C  -  Proportionalitätsfaktor 
CCD  -  Charge-coupled Device 
C∞  mol/l  mittlere Löslichkeit 
Co  -  Cobalt 
Cr  -  Chrom 
Cu  -  Kupfer 
c  m/s  Wellengeschwindigkeit 
cG  nm  Gitterparameter 
cL  -  Leerstellenkonzentration 
Df  -  fraktale Dimension 
D  m2/s  Diffusionskoeffizient 
DMS  -  Dehnungsmessstreifen 
d  mm  Durchmesser, charakteristische Abmessung 
  -  Differenz 
  mm  Standardeindringtiefe des Wirbelstroms 
E  GPa  Elastizitätsmodul 
ETF  -  integraler Energieparameter 
Er  GPa  Eindringmodul 
  %  Stauchung 
i  %  Dehnung durch Eingangsimpuls (MSHPB) 
r  %  Dehnung durch reflektierten Impuls (MSHPB) 
t  %  Dehnung durch transmittierten Impuls (MSHPB) 
εሶ  s-1  Stauchrate 
F  kN  Kraft 
FAST  -  Field Assisted Sintering Technique 
f  Hz  Frequenz 
Verzeichnis häufig genutzter Symbole und Abkürzungen 
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G  GPa  Schubmodul 
  J/m2  Grenzflächenenergie
H  GPa  Härte 
HIP  -  Heißisostatisches Pressen  
HMP  -  Half Micron Powder 
HP  -  Heißpressen 
HV  -  Härte nach Vickers 
h  mm  Höhe 
hdp  -  hexagonal dichtest gepackt 
   -  Füllfaktor 
I  A  Stromstärke 
j  m-2s-1  Diffusionsstrom 
K  -  Konstante 
KI  MPam1/2 Spannungsintensitätsfaktor im Belastungsmodus I 
KIc  MPam1/2 Bruchzähigkeit 
KWH  -  Kornwachstumshemmer 
k  -  Fitparameter 
kB  J/K  Boltzmann-Konstante (=1,3806488·10-23) [1] 
kfz  -  kubisch-flächenzentriert 
l  mm  Länge 
  m  Wellenlänge 
MSHPB -  modifizierter Split-Hopkinson-Pressure-Bar-Aufbau 
Mo  -  Molybdän 
m  kg, g  Masse 
mu  kg  atomare Masseneinheit 
N  -  Exponent  
Nb  -  Niob 
n  -  Anzahl 
  -  Poissonzahl 
P  Vol.-% Porosität 
Pel  W  elektrische Leistung 
PID  -  Proportional-Integral-Differential 
p  bar  Druck 
  -  Kreiszahl 
Q  J  Wärme 
QA  kJ/mol Aktivierungsenergie 
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  -  vom Temperaturverlauf abhängige Funktion 
R     Ohmscher Widerstand 
Re  MPa  Streckgrenze 
Rm  J/K·mol Gaskonstante (=8,3144621) [1] 
RZ  μm  gemittelte Rautiefe 
R2korr  -  korrigierter Determinationskoeffizient 
r  mm  Radius 
rZ  -  Impedanzverhältnis 
  g/cm3  Dichte 
S  -  Schädigungsvariable 
SD  diverse Standardabweichung (standard deviation) 
Si  -  Silizium 
s  m2/g  spezifische Oberfläche 
  MS/m  Leitfähigkeit 
b  MPa  Biegespannung 
d  MPa  Druckspannung 
z  MPa  Zugspannung 
σሶ   MPa/s Belastungsrate 
T  °C  Temperatur 
Ta  -  Tantal 
Ti  -  Ti 
t  min  Zeit 
  MPa  Scherspannung 
U  V  Spannung 
V  -  Vanadium 
V  ml  Volumen 
WC  -  Wolframcarbid 
w  -  Wanddicke 
  m3/mol molares Volumen 
  s-1  Kreisfrequenz 
XRD  -  X-ray diffraction (Röntgenbeugungsanalyse) 
x  Ma.-% Massenanteil 
Y  -  Geometriefaktor 
  Vol.-% Volumenanteil 
  °  Neigung 
Zm  -  mechanische Impedanz
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Verzeichnis der Indizes 
Kürzel   Bedeutung 
A    Außenteil 
AE    akustische Emission 
AS    Ausgangsstab 
au    außen 
B    Bruch 
BET    Brunauer, Emmet & Teller 
c    kritisch 
dyn    schlagdynamisch bzw. stoßartig 
ES    Eingangsstab 
EZ    Elementarzelle 
el    elastisch 
F    Fragment 
Füge    die Fügung betreffend 
FW    Fallwerk 
g    größt 
ges    gesamt 
heiz    die Heizperiode betreffend 
I    Innenteil 
i    Index, Ist 
in    innen 
J    Joule 
krit    kritisch 
kühl    die Kühlperiode betreffend 
l    longitudinal 
lok    lokal 
max    maximal 
Mahl    die Mahlung betreffend 
MRB    Mikrorissbildung 
P    Partikel 
PV    Pressverbindung 
pl    plastisch 
R    radial 
RMS    Effektivwert (Root Mean Square) 
Verzeichnis der Indizes 
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RS    Rissschädigung 
r    Rayleigh 
red    reduziert 
rel    relativ 
S    die Sinterperiode betreffend (isothermer Schritt) 
Sp    Speisung 
st    statisch 
T    tangential 
t    transversal 
th    theoretisch 




Knapper werdende Ressourcen und steigende Ansprüche an die Wirtschaft-
lichkeit von Gewinnungs- und Fertigungsprozessen führen zu stetig steigenden 
Eigenschaftsanforderungen an die verwendeten Werkzeugmaterialien. WC-Co-
Hartmetalle gehören zu den wichtigsten Materialien, die diesen Anforderungen 
in den vergangenen 100 Jahren mit einer einzigartigen Erfolgsgeschichte ge-
recht wurden. 
 
Seit ihrer ersten erfolgreichen Herstellung im Jahre 1923 wurden und werden 
WC-Co-Hartmetalle ständig weiterentwickelt und erfolgreich als Werkzeugma-
terialien in vielen Bereichen der Trenn- und Umformtechnik eingesetzt. Die 
Vielfalt realisierbarer Eigenschaftskombinationen aus hoher Härte, hoher 
Druckfestigkeit und akzeptabler Bruchzähigkeit ermöglicht breitgefächerte 
Einsatzfelder, beispielsweise im Werkzeugbau für Säge- und Bohrprozesse der 
Gesteinsbearbeitung [2], [3], [4], [5]. 
 
Aus den möglichen Anwendungsgebieten ergeben sich die Anforderungen an 
Hartmetalle. Neben der Härte und Zähigkeit sind vor allem die Festigkeiten 
bei Biege- und Druckbeanspruchung ausschlaggebend. In der Praxis können 
die verschiedensten Szenarien der Beanspruchung auftreten, für die unter-
schiedliche Werkstoffkennwerte maßgeblich sind. Hinsichtlich der Belastungs-
geschwindigkeit kann man in statische bis hochdynamische Beanspruchungen 
unterteilen, auftretende Spannungszustände können ein- oder mehrachsig sein. 
Oft wird ein Bauteil nicht nur einmal, sondern mehrfach beansprucht. Bei 
wiederholten schlagartigen Belastungen können insbesondere Hartstoffe suk-
zessive geschädigt werden und schließlich versagen, obwohl das Spannungsni-
veau nicht die Werkstofffestigkeit des Ausgangszustandes erreicht. Die Kennt-
nis der dabei dominierenden Schädigungsmechanismen ist von wesentlicher 
Bedeutung für die Optimierung der Werkstoffe. 
 
WC-Co-Hartmetalltypen mit unterschiedlichen Eigenschaftsspektren können 
über die Variation der Korngrößenverteilung und des Co-Binderanteils erzeugt 
werden. Konventionell werden Hartmetalle durch Flüssigphasensinterprozesse 
hergestellt. Die relativ langen Sinterzeiten bei hohen Temperaturen bewirken 




die Zugabe spezieller Carbide, wie VC oder Cr3C2, vermindert werden. Diese 
Kornwachstumshemmer (KWH) lagern sich an den WC-Korngrenzen an und 
wirken diffusionshemmend. Konventionelle Hartmetalle ohne KWH sind mit 
einer minimalen WC-Korngröße von 1,3 μm erhältlich [6]. Feinere Gefüge sind 
über die Flüssigphasensinterroute nur mit Hilfe von KWH einstellbar. Nachtei-
le dieser KWH-haltigen WC-Co-Hartmetalle sind allerdings der durch die 
Rohstoffe bedingte höhere Preis sowie in vielen Fällen eine vorhandene Rest-
porosität. 
 
Seit einigen Jahren ermöglichen neue Kurzzeitsinterverfahren, wie die Field 
Assisted Sintering Technique (FAST), durch deutlich kürzere Prozesszeiten 
und niedrigere Temperaturen die Herstellung ultrafeinkörniger und sogar na-
nokristalliner Hartmetalle. Die große Herausforderung beim Kurzzeitsintern 
von WC-Co-Hartstoffen ist die Einstellung eines homogenen und porenfreien 
Gefüges ohne Ausbildung unerwünschter Phasen. Da mit sinkender Partikel-
größe die spezifische Oberfläche des Pulvers steigt, kommt es insbesondere bei 
nanokristallinen Ausgangspulvern zu einer starken Sauerstoffanlagerung. Die-
ser Sauerstoff kann einerseits zu Restporositäten führen und andererseits zur 
Bildung von Mischcarbidphasen, welche die mechanischen Eigenschaften nega-
tiv beeinflussen. Ursache ist eine Unterkohlung während des Sintervorgangs 
über das Boudouard-Gleichgewicht. Das heißt, der Kohlenstoff oxidiert tempe-
raturabhängig zu den gasförmigen Verbindungen CO bzw. CO2 und kann so 
entweichen. 
 
Diese Arbeit entstand im Rahmen des ersten Dr.-Erich-Krüger-
Forschungskollegs „Freiberger Hochdruckforschungszentrum“. Übergeordnetes 
Ziel war die Nutzung hoher Drücke zur Materialentwicklung, Optimierung und 
Eigenschaftscharakterisierung. Im Fokus der Entwicklungen dieser Arbeit 
stand das druckunterstützte feldaktivierte Sintern sowie die mikrostrukturelle 
und mechanische Charakterisierung von Volumenhartstoffen aus KWH-freien 
near-nano WC-Co-Hartmetallen mit unterschiedlichen Bindergehalten und 
einer relativen Dichte von nahezu 100 %. Es wird ein Sinterprozess vorge-
stellt, der zu Volumenkörpern mit der geforderten Beschaffenheit führt. Au-
ßerdem wird ein einfacher Berechnungsansatz zu Ermittlung geeigneter Sin-
terparameter in Abhängigkeit der Ausgangspartikelgröße vorgeschlagen und 




mit dem FAST-Verfahren zu verdichten. Unter Nutzung dieses Ansatzes sind 
weitere Materialoptimierungen möglich. Die mikrostrukturellen und mechani-
schen Charakteristika der neuen Werkstoffe werden dargelegt und diskutiert. 
Das Druckfestigkeitsverhalten ausgewählter Werkstoffzustände wird in einem 
weiten Bereich der Beanspruchungsgeschwindigkeit bzw. Stauchrate näher 
untersucht. Für das Festigkeits- und Schädigungsverhalten sind statische bis 
schlagartige Druckbeanspruchung, wiederholte schlagartige Druckbeanspru-
chungen und statische Druckbeanspruchung mit Überlagerung eines hydrosta-
tischen Spannungszustands relevant. Das Schädigungsverhalten bei den ge-
nannten Beanspruchungsszenarien wird mit Hilfe zerstörender und zerstö-





WC-Co-Hartmetalle bestehen typischerweise aus der keramischen WC-Phase 
und der metallischen Co-Binderphase. Die WC-Hartstoffteilchen sind durch 
dünne Schichten des Bindemetalls im Sinne einer Hartlotverbindung „zemen-
tiert“. Daher ist im englischsprachigen Raum die Bezeichnung „cemented 
carbides“ gebräuchlich. Diese Bezeichnung umfasst auch Hartmetalle mit al-
ternativen Binderphasen (in der Regel Elemente der Eisengruppe) bzw. ande-
ren Metallcarbiden als Hartstoffphase. Einige Hartmetalle werden häufig auch 
als „Cermets“ bezeichnet, obwohl dieser Begriff im deutschen Sprachgebrauch 
nur für Verbindungen von Metall und nichtmetallischen Bestandteilen zuläs-
sig ist [7]. 
Trotz des überwiegenden Anteils an keramischer WC-Phase können WC-Co-
Hartmetalle auch als Metall-Matrix-Composite-Durchdringungsverbunde auf-
gefasst werden. Die Kombination der beiden Verbundkomponenten führt zu 
dem einzigartigen Eigenschaftsprofil der WC-Co-Hartmetalle, das je nach 
Anforderungen durch geeignete Zusammensetzungen und Herstellungsrouten 
in einem breiten Feld gezielt eingestellt werden kann [4], [8]. 
 
Das Wolframmonocarbid WC zeichnet sich durch einen ausgeprägt metalli-
schen Charakter aus. Dieser spiegelt sich insbesondere in dem geringen 
elektrischen Widerstand wider, der nur 22 μ/cm beträgt [7]. Das metalli-
sche Wesen führt auch zu einer guten Benetzbarkeit durch schmelzflüssige 
Metalle, die durch eine gute Löslichkeit von WC im Metall und dem Ausblei-
ben von Oxidschichten begründet ist. Dies beeinflusst die Zähigkeit positiv, 
führt aber zu einer Nichteignung reiner WC-Hartmetalle für die Stahlzer-
spanung, da das Material von heißablaufenden Spänen leicht aufgelöst wird 
[7]. 
 
Norton [9] hat Anforderungen an Bindemetalle für Hartstoffe folgenderma-
ßen zusammengefasst. Der Binder soll: 
 
 bei Sintertemperatur eine flüssige Phase bilden, die mit der Hart-




 die Hartstoffphase gut benetzen, 
 eine erhebliche Löslichkeit für die Hartstoffphase bei Sintertemperatur 
aufweisen und diese bei Abkühlung wieder ausscheiden, 
 nicht mit der Hartstoffphase zu einer anderen festen Phase reagieren 
und dadurch aufgezehrt werden, 
 nicht mit der Hartstoffphase zu einer bei Raumtemperatur stabilen 
festen Phase reagieren, die ungünstige mechanische Eigenschaften hat 
und der Bildung eines zusammenhängenden Bindemittelfilms um die 
Hartstoffteilchen zuvorkommt sowie 
 bei den zu erwartenden Arbeitstemperaturen solche mechanische Ei-
genschaften haben, dass der dünne Binderfilm eine besonders hohe 
Festigkeit aufweist, insbesondere unter den von den Hartstoffteilchen 
verursachten Spannungen. 
 
Bisher ist Co als Bindemetallphase unübertroffen, denn das WC ist bereits 
im festen Zustand und insbesondere bei hohen Temperaturen besonders gut 
im Co löslich. Außerdem ist die Benetzbarkeit des WC durch das schmelz-
flüssige WC-Co-Eutektikum hervorragend. Das Eutektikum erstarrt nicht 
beim Abkühlen, sondern das WC wird zum größten Teil wieder ausgeschie-
den. So bleibt die Duktilität des Co weitestgehend erhalten. Die Adhäsions-
kräfte zwischen WC und Co sind ganz besonders hoch [7]. 
 
(a) (b)
      
Abbildung 1: (a) WC-Einheitszelle und (b) typische WC-Kornform, nach [10] 
 
Thermodynamisch sind die WC-Hartstoffe den intermediären Kristallphasen 




Phase, die bei Raumtemperatur stabil ist. Seine Kristallstruktur ist hexagonal 
mit der Raumgruppe P6m2 und den Gitterparametern aG=0,2906 nm und 
cG=0,28375 nm. W- und C-Atome bilden jeweils ein hexagonal primitives 
Subgitter, in dem die C-Atome auf trigonal-prismatischen Zwischengitter-
plätzen des W-Gitters sitzen [11]. Die Prismenebenen vom (1 0  0)-Typ sind 
aufgrund der unterschiedlichen Abstände der W- und C-Ebenen in [1 0  0]-
Richtung hochgradig polar. Daher wachsen WC-Kristalle in flüssigen Metall-
schmelzen typischerweise in ditrigonal-bipyramidaler  Form (siehe Abbildung 
1). Diese Form entsteht durch das Beschneiden der Kanten eines flachen 
Dreiecksprismas mit einem zweiten Prisma und zwei Dreieckspyramiden 
[10].  Christensen et al. [12], [13], [14], [15] führten nähere Betrachtungen zur 
Kornform und deren Quantifizierung sowie zur Bestimmung der Grenzflä-
chenenergie in WC-Co-Hartmetallen durch. 
Wie aus dem Phasendiagramm des WC (Abbildung 2 (a)) ersichtlich, ist un-
terhalb von 1300 K nahezu kein Homogenitätsbereich des -WC vorhanden. 
Das heißt, unter Gleichgewichtsbedingungen liegt immer eine Zusammenset-
zung aus WC und Graphit (bei Kohlenstoffüberschuss) oder aus WC und 
kubisch-raumzentriertem W (bei Kohlenstoffmangel) vor. Bei Temperaturen 
oberhalb von 1250 °C bildet sich das Subcarbid W2C, welches auch bei 
Raumtemperatur als metastabile Phase zu finden ist [11]. Bei stöchiometri-
scher Zusammensetzung zerfällt das Wolframmonocarbid WC bei Tempera-
turen oberhalb von 2600 °C in W2C und C [7]. Im flüssigen Zustand ist das 
WC also nicht beständig, sondern liegt als geschmolzenes WC-W2C-
Eutektikum vor [16], [17]. 
Die chemischen Bindungen im WC sind eine komplexe Mischung aus kova-
lenten, ionischen und metallischen Bindungen, was zu einer außerordentlichen 
Eigenschaftskombination führt (hohe Härte, hoher Schmelzpunkt, niedriger 
spezifischer elektrischer Widerstand und hohe thermische Leitfähigkeit) [10]. 
Durch die stark anisotrope Oberflächenenergie der WC-Körner entsteht das 
dreiseitige Prisma mit abgestumpften Kanten als Gleichgewichtskornform. 
Die Dreiecksfläche wird durch die (0 0 1)-Ebene, in der fast alle Stapelfehler 
und Zwillingsgrenzen liegen, gebildet [10]. 
Konventionell werden WC-Co-Hartstoffe über Flüssigphasensintern von Car-
bid- und Metallpulver bei 1300 bis 1500 °C hergestellt. Typische Binderge-
halte liegen bei maximal 20 Vol.-%. Bei diesen verhältnismäßig geringen Ge-




grenzensegregation [18]. Da WC in der Regel als exakt stöchiometrisch ange-
sehen werden kann und sich im WC kein Co löst, kann während des Flüssig-
phasensinterns nur die flüssige Co-Phase atomare Mengenanteile W und C 
lösen. Diese können sich während des Abkühlprozesses wieder an den WC-
Körnern niederschlagen, wenn die Temperatur zu niedrig für Diffusionspro-
zesse wird. Untersuchungen von [18] zeigten W-angereicherte Zonen im Ab-
stand von 0,1 μm zu den WC-Körnern. C findet man aufgrund der hohen 
Diffusivität von C in Co in der Regel nicht in der Binderphase [18]. Unter-
halb von 418 °C ist das stabile Kristallgitter des Co hexagonal dichtest ge-
packt (hdp). Die Kristallstruktur des Co im WC-Co-Hartmetall ist dagegen 
kubisch-flächenzentriert (kfz). Gründe hierfür sind einerseits die Differenz der 
thermischen Ausdehnungskoeffizienten der beiden Phasenanteile und anderer-
seits die Anteile an gelöstem W und C in der Co-Phase, welche die kfz-
Struktur zusätzlich stabilisieren [19]. Nach Hesemann [20] vergrößern sich im 
Co bei der Umwandlung von kfz zu hdp die Atomabstände in der Habituse-
bene isotrop um 0,021 %, während sich die Abstände der Ebenen um 





Abbildung 2: Phasendiagramme: (a) WC und (b) WC-Co nach [21] und [22] 
 
Da reines Co bei Raumtemperatur nur in der hdp-Form stabil ist, ist die 
Übertragung der Co-typischen Eigenschaften auf Hartmetalle, beispielsweise 





Der thermische Ausdehnungskoeffizient des WC beträgt nach Exner 
[10]WC,20-400 °C=5,2·10-6 K-1. Der des Co ist etwa dreimal größer [2]. Aus die-
sem Grund steht im WC-Co die WC-Phase unter Druck- und die Co-Phase 
unter Zugspannungen [16]. 
Das Phasendiagramm des WC-Co ist in Abbildung 2 (b) dargestellt. Bei 
Kohlenstoffmangel bilden sich im System WC-Co Mischcarbide aus der WC-
Phase und der -Phase (Co). Häufig findet man die kubische Ternärphase  
(Co3W3C) und bei sehr starkem Kohlenstoffdefizit ‘ (Co6W6C). Der Kohlen-
stoffhaushalt kann über die Sinteratmosphäre oder über die gezielte Zugabe 
von Ruß gesteuert werden. 
Die Grenzlinie zwischen zwei- (WC-Co) und dreiphasiger (WC-Co-) Zu-
sammensetzung kann für variierende Co-Gehalte mit Gleichung (1) beschrie-
ben werden. 
ܽݐ.%ܥ ൌ 50 െ 0,533ܽݐ.%ܥ݋ (1)
Diese Linie verbindet das stöchiometrische WC, das einen vernachlässigbar 
kleinen Homogenitätsbereich besitzt, mit der Zusammensetzung der Co-Phase 
im Dreiphasengebiet, annähernd 2 at.% C und 8 at.% W [2]. 
Die eutektische Temperatur im System WC-Co wird wie in Abbildung 2 (b) 
oft mit 1280 °C angegeben. Sie ist jedoch abhängig vom Anteil an gelösten 
Elementen in der Co-Phase. Dadurch wird sie vom Gesamtkohlenstoffgehalt 
und der WC-Korngröße beeinflusst [23], [24]. Häufig wird auch ein Schmelz-
bereich angegeben [24]. 
Die WC-Löslichkeit ist begrenzt durch Diffusion. Die Diffusionskoeffizienten 
betragen bei 1200 °C DWC/=3·10-15 m2/s, DWC/=2·10-15 m2/s und 
DWC/‘=6,5·10-15 m2/s [25]. 
Die thermische Leitfähigkeit der WC-Co-Hartmetalle beträgt bei Raumtem-
peratur je nach Zusammensetzung etwa 30 bis 140 W/m·K. Steigende Bin-
deranteile bewirken ein Absinken der thermischen Leitfähigkeit, da dann der 
Anteil an gelöstem W und C in der Co-Phase größer wird. Sinkende Korn-
größen führen zu sinkenden thermischen Leitfähigkeiten, da mehr Korngren-
zen überwunden werden müssen [26]. 
 
Generell bewirkt ein steigender Co-Anteil eine Zunahme des metallischen 
Charakters des WC-Co. Das heißt, dass beispielsweise Duktilität und Korro-





Die Materialzusammensetzung von WC-Hartstoffen ändert sich häufig wäh-
rend der Fabrikation. Einerseits kann das Ausgangspulver beispielsweise mit 
W, C und Co aus den Mahlutensilien zu unterschiedlichen Anteilen angerei-
chert werden. Andererseits hat Co eine sehr starke Oxidationsneigung. Oxide 
führen wiederum zur Decarburierung während des Sinterns [18]. Während der 
Abkühlung nach dem Sintervorgang können Ungleichgewichtszustände quasi 
eingefroren werden, sobald die Diffusionsstarttemperatur unterschritten wird. 
Im WC-Co findet man zwischen den WC-Körnern fast immer eine Co-
Schicht. Engqvist et al. [27] wiesen selbst bei einem Co-Anteil von nur 0,5 % 
an den meisten WC-Grenzen Co nach, teilweise als monoatomare Schicht. 
Untersuchungen von Arató et al. [28] mit Vakuumsintern und Heißisostati-
schem Pressen (HIP) an nanokristallinem WC-15Co zeigten ein beginnendes 
Aufschmelzen des Co ab T=1150 °C und ein komplettes Aufschmelzen bei 
T=1330 °C. 
Beim Flüssigphasensintern von WC-Co-Hartmetallen hängt der Verdich-
tungserfolg unter anderem von der Menge der Schmelzphase, der WC-
Partikelgröße, der Löslichkeit von WC in der schmelzflüssigen Co-Phase und 
den Kontaktwinkeln ab. Ein Großteil der linearen Schwindung, die insgesamt 
etwa 15 bis 20 % betragen kann, findet noch vor Erreichen der eutektischen 
Temperatur statt [16], [23]. Dabei findet eine Teilchenumordnung sowie ein 
untereutektisch auftretender Fluss von Co in die Carbidmatrix statt. So kann 
die freie Oberflächenenergie bestmöglich minimiert werden [23]. In Co-reichen 
Bereichen findet Oberflächendiffusion statt und führt zum Zusammenschluss 
der WC-Partikel. Dieser Prozess hängt stark von der Co-Ausgangsgröße und 
-Verteilung ab. Daher ist der Mahlprozess, bei dem eine dünne Co-Schicht 
auf den Carbidpartikeln erzeugt werden soll, entscheidend für den Erfolg die-
ses ersten Verdichtungsschritts. Ein steigender Co-Anteil verursacht mehr 
Agglomerationszentren und steigert die Erstverdichtung. Bei Bildung der 
schmelzflüssigen Phase verteilt sich diese sehr schnell über die Partikelober-
flächen. Dadurch können große Kapillarkräfte entstehen, welche die Verdich-
tung fördern, da sie eine weitere Teilchenumordnung bewirken [7], [23]. Der 
Benetzungswinkel von Co auf WC ergibt sich zu näherungsweise 0 °. Das 
heißt, es findet eine nahezu vollkommene Benetzung statt. Da die WC-
Körner facettiert und irregulär geformt sind, führt das aus den unterschiedli-
chen Schwerpunkten resultierende Drehmoment zu einer schnellen Neuord-




Kontakt treten. Diesem Prozess zuträglich ist die Löslichkeit der WC-Phase. 
Während dieses Prozessschritts kommt es zur Kornformänderung durch Ab-
flachen der Kontaktflächen, zur Auflösung und Wiederausscheidung kleiner 
Körner an größeren Körnern und zur Korngrenzenbewegung. Dieses Korn-
wachstum bewirkt wiederum das Entstehen der Menge an Schmelzphase, die 
nötig ist, um Poren auszufüllen. Mit steigender WC-Korngröße sinken Anzahl 
und Größe der Poren. So sind am Ende dieses Stadiums alle Poren eliminiert 
bzw. durch eingeschlossene Gase stabilisiert. Kurze Sinterzeiten führen zum 
Erhalt des Binderfilms zwischen den Carbidkörnern und die Bildung eines 
WC-Skeletts kann weitestgehend vermieden werden [7], [23]. Meist wird beim 
WC-Co die volle Verdichtung erreicht, bevor das letzte Sinterstadium be-
ginnt. Während dieses letzten Stadiums oberhalb der eutektischen Tempera-
tur (in der Regel bei 1400 bis 1500 °C) ändern sich jedoch sowohl Kornform 
und Korngrößenverteilung als auch die Binderphasenverteilung und beeinflus-
sen die Eigenschaften maßgeblich [23]. 
 
Die Eigenschaften der WC-Co-Werkstoffe werden wie bei allen Sintermateria-
lien stark durch die relative Dichte bzw. Restporosität beeinflusst.  In der 
Hartmetalltechnologie sind sehr hohe relative Dichten (über 99,5 %) schon 
seit Langem Standard. Eine gleichmäßige Verteilung sehr kleiner Restporen 
ist üblicherweise immer zu finden und wird gemeinhin als unkritisch akzep-
tiert. Kritischere mögliche Hartmetallfehler sind große Poren, Graphitein-
schlüsse und ungleichmäßige Co-Verteilungen. Diese gilt es unbedingt durch 
geeignete Herstellungsprozesse zu vermeiden, da sie die Eigenschaften negativ 
beeinflussen [2]. Porosität und ungebundener Kohlenstoff werden standard-
mäßig nach [29] mittels Lichtmikroskopie unter bis zu 200-facher Vergröße-
rung abgeschätzt und nach Klassen unterteilt. Poren, die mit dem Lichtmik-
roskop nicht mehr erkennbar sind, werden so allerdings vernachlässigt. Gene-
rell steigt mit sinkender Porosität die Festigkeit, während die Streuung der 
Festigkeitswerte sinkt [2]. 
 
Neben dem Co-Anteil und der relativen Dichte sind die Mikrostrukturcha-
rakteristika die Haupteinflussgrößen auf das Eigenschaftsprofil von Hartstof-
fen. Insbesondere zur Beschreibung der Mikrostruktur von WC-Co-
Hartmetallen werden üblicherweise die Parameter WC-Korngröße dWC, Kon-




des Co Co genutzt. Die mittlere freie Weglänge des Co steigt mit steigendem 
Co-Gehalt, steigender Carbidkorngröße und steigender Benetzungstendenz 
des WC durch den Binder. Die Kontiguität sinkt dagegen unter den be-
schriebenen Umständen [2], [7]. Jeder dieser Mikrostrukturparameter hat Ein-
fluss auf die mechanischen Eigenschaften. Eindeutige Quantifizierungsaussa-
gen sind daher nicht unmittelbar möglich. Weitere eigenschaftsbeeinflussende 
Mikrostrukturparameter sind die Kristallitgröße, die Gitterparameter, Mikro-
dehnungen und Eigenspannungen, die Kornform, die Korngrößenverteilung 
sowie vorhandene Inhomogenitäten [7]. 
Die Bezeichnungen für verschiedene dWC -Klassen sind nach [30] genormt und 
in Tabelle 1 zusammengefasst. Nach dieser Norm sollten die WC-Korngrößen 
durch Messung der Schnittlinienlängen an 200 bis 300 Körnern ermittelt wer-
den, um eine Genauigkeit von ca. 10 % einzuhalten [30]. 
 
Tabelle 1: Klassierung der Hartmetalle nach der WC-Korngröße, nach [30] 
und [16] 
Deutsche Bezeichnung Englische Bezeichnung dWC [μm] 
Nano Nano < 0,2 
Ultrafein Ultrafine 0,2 – 0,5 
Feinst Submicron 0,5 – 0,8 
Fein Fine 0,8 – 1,3 
Mittel Medium 1,3 – 2,5 
Grob Coarse 2,5 – 6,0 
Extragrob Extracoarse > 6,0 
 
Um das WC-Kornwachstum während des Sinterprozesses zu vermindern, 
werden häufig kornwachstumshemmende Carbide, wie Cr3C2 oder VC, zu-
gegeben. Cr3C2 zerfällt während des Sinterns und das Cr segregiert an den 
WC-Korngrenzen, wo es die Co-Segregationen teilweise ersetzt. Es wird ver-
mutet, dass es für eine wandernde Korngrenze schwieriger ist, ein Cr-Atom 
mitzunehmen, als ein Co-Atom. Dies erschwert die Korngrenzenmigration 
und die Koaleszens von Körnern. Große Mengen an Inhibitorcarbiden können 
zur Bildung von Mischcarbidphasen, wie zum Beispiel (Cr,Co)7C3, führen 
[18]. Die Kornwachstumshemmer Cr und V beeinflussen die Löslichkeit von 
WC in Co nicht signifikant. Allerdings senken sie den notwendigen W-Gehalt 
zur Bildung von - und ‘-Phasen [25]. Somit neigen kornwachstumshem-
merhaltige WC-Co-Pulvermischungen eher zur Bildung von Mischcarbidpha-




det [31]. Wegen ihrer guten Löslichkeit und Beweglichkeit in der Co-Phase 
bei vergleichsweise niedrigen Temperaturen sind VC und Cr3C2 am effektivs-
ten [5]. Speziell beim FAST zeigen nach [32] die Kornwachstumshemmer 
mehrere Wirkungen, welche die WC-Korngröße begrenzen. Die Inhibitoren 
senken die Oberflächenenergie der Partikel, dies bewirkt eine Reduktion der 
Triebkraft zum Kornwachstum und zur Auflösung kleiner Körner. Außerdem 
wird durch die gute Löslichkeit der Inhibitorcarbide in der Binderphase die 
Löslichkeit von W- und C-Atomen herabgesetzt. Weiterhin können sich dün-
ne (Cr/V, W)CX-Filme auf der Oberfläche der WC-Körner bilden [33]. Diese 
Effekte behindern allerdings nicht nur das Kornwachstum sondern auch die 
Verdichtung und den gesamten Sintervorgang [32]. 
 
Zur Beurteilung der Eigenschaften von Sinterhartmetallen werden häufig die 
magnetischen Eigenschaften ermittelt. Da diese eng mit den Mikrostruktur-
charakteristika verknüpft sind, können so Aussagen über das Gefüge schnell 
und zerstörungsfrei getroffen werden. Bei bekanntem Bindergehalt kann bei-
spielsweise aus der Koerzitivfeldstärke die Dicke der Co-Schichten und die 
mittlere WC-Korngröße ermittelt werden. Weiterhin ist die Menge der Co-
Phase proportional zur magnetischen Sättigung. Bei Anwesenheit der un-
magnetischen -Phase fällt die magnetische Sättigung geringer als bei -
phasenfreiem WC-Co aus [16]. 
 
Die Härte von WC-Co, nach Martens [34] phänomenologisch definiert als 
Werkstoffwiderstand gegen das Eindringen eines härteren Gegenkörpers, 
steigt mit sinkendem Co-Anteil, sinkender Korngröße und sinkender mittlerer 
freier Weglänge des Co [35], [36]. Jede makroskopisch bleibende Verformung 
basiert auf reversiblen (elastischen) und nichtreversiblen (plastischen) Defor-
mationen auf mikroskopischer Ebene. Das heißt, eine hohe Härte bedeutet 
gleichzeitig eine hohe Festigkeit und erfordert eine Atomkonfiguration, die 
durch hohe Energiebarrieren kleine Amplituden dieser Deformationen be-
wirkt. Dies führt zur intrinsischen Härteinterpretation, mit der die hohe Här-
te des WC erklärt werden kann. Demnach wird die Härte auf atomarer Ebene 
durch die Bindungsenergie, den Bindungsabstand, die Winkelabhängigkeit 
der Bindungsenergie, die mittlere Koordinationszahl und die Anzahl freier 




Bekanntermaßen verformen sich Materialien jedoch bei weitaus geringeren 
Lasten als man nach den atomaren Mechanismen errechnen würde. Die Ursa-
che für diese extrinsische Härte sind Defekte und andere Mechanismen in der 
Realstruktur, wie beispielsweise Versetzungsbewegung und -multiplikation, 
Korngrenzengleiten oder ein spröder Bruch. Durch Erhöhung der energeti-
schen Aktivierungsbarrieren dieser Mechanismen kann eine Härtesteigerung 
erzielt werden [37].  Dies kann beispielsweise durch Feinkornhärtung basie-
rend auf dem sogenannten Hall-Petch-Effekt erreicht werden [38], [39], [40]. 
Dieser beschreibt den indirekt proportionalen Zusammenhang von Härte bzw. 
Festigkeit und der Korngröße in polykristallinen Materialien. Bei Scherbean-
spruchung bewegen sich gleichartige Versetzungen auf der gleichen Gleitebe-
ne und stauen sich an Hindernissen, wie zum Beispiel an Korngrenzen, auf. 
Die an dem Hindernis wirkende Scherspannung 1 kann aus der äußeren 
Spannung  und der Anzahl der am Aufstau beteiligten Versetzungen n nach 
Gleichung (2) ermittelt werden [41]. 
߬ଵ ൌ ߬ ⋅ ݊ (2) 
Der Faktor n agiert als Spannungsmultiplikator. Wenn die wirkende Scher-
spannung so groß wird, dass an benachbarten Körnern neue Versetzungen 
gebildet werden (1=krit), verformt sich das Material. Die Anzahl der Verset-
zungen im Aufstau ist durch die Korngröße begrenzt. Aufgrund ihres eigenen 
Spannungsfeldes werden sie in bestimmten Abständen voneinander separiert. 
Folglich führen kleinere Korngrößen zu geringeren Spannungskonzentrationen 
an den Korngrenzen und somit zu höheren Festigkeiten. Ab einer bestimmten 
minimalen Größe sind in einem Korn keine Versetzungen mehr vorhanden 
[42]. Unterhalb dieser kritischen Korngröße ist der Volumenanteil der Korn-
grenzen, die weniger dicht mit Atomen bepackt sind als die Kristallite selbst, 
so groß, dass das Korngrenzengleiten der dominierende Verformungsmecha-
nismus ist und das Material mit sinkender Korngröße zunehmend erweicht 
[43], [44]. Neben dem Korngrenzengleiten wurden für diesen „inversen Hall-
Petch-Effekt“ eine steigende Porosität bei kleinen Korngrößen, eine Unter-
drückung des Versetzungsaufstaus, Versetzungsbewegungen durch mehrere 
Körner und ein erhöhtes Kriechvermögen in den Korngrenzen als weitere 
mögliche Mechanismen verantwortlich gemacht [42], [44], [45], [46], [47], [48]. 
Auf Basis dieser Zusammenhänge ist nach Vepřek [49] eine Härtesteigerung 




engleiten und eine Kornvergröberung durch Ostwaldreifung vermieden wer-
den können. 
Generell sinkt die Härte von WC-Co-Hartmetallen mit steigendem Co-Gehalt 
und steigender WC-Korngröße. Typische Werte von WC-Co-Hartmetallen 
liegen zwischen 750 und 2200 HV30 [7]. 
Lee und Gurland [50] beschrieben die Mikrostruktur-Härte-Korrelation von 
Hartmetallen in Abhängigkeit des Volumenanteils der Hartstoffphase WC mit 
Gleichung (3) . 
ܪுெ ൌ ܪௐ஼ ⋅ ߮ௐ஼ ⋅ ܥ ൅ ܪ஼௢ሺ1 െ ߮ௐ஼ ⋅ ܥሻ (3)
Die Korngrößenabhängigkeit der Einzelhärten der beiden Phasen nach der 
Hall-Petch-Beziehung wurden empirisch nach den Gleichungen (4) und (5) 
ermittelt. 
ܪௐ஼ ൌ 1382 ൅ 23,1ඥ݀ௐ஼
ሻ (4) 
ܪ஼௢ ൌ 304 ൅ 12,7ඥߣ஼௢
 (5) 
Milman et al. [51] wiesen die Gültigkeit der Hall-Petch-Beziehung für 
WC-6Co-Hartmetalle über einen Temperaturbereich von -196 bis 900 °C 
nach. Außerdem fanden sie mit steigender Temperatur eine Härteabnahme, 
die bei feinkörnigeren Materialien weniger stark ausgeprägt war. Für einheit-
liche Co-Gehalte vereinfachten sie das Modell von Lee und Gurland zu Glei-
chung (6). 
ܪுெ ൌ ܪ଴ ൅ ܭඥ݀ௐ஼
 (6) 
Die Werte für Raumtemperatur geben Xu und Ågren [52] mit 
H0=789 kg/mm2 und K=25 kg/mm2 an, das Modell von Lee und Gurland 
modifizierten sie zu Gleichung (7). 
ܪுெ ൌ 1,205ܪௐ஼߮ௐ஼ܥ ൅ 0,9ܪ஼௢ሺ1 െ ߮ௐ஼ܥሻ (7) 
Dieser Ansatz führt mit den Gleichungen (8) und (9) sowie dem Einsetzen 
der Mikrostrukturparameter in μm zu einem Härtewert in GPa. 
Im Gegensatz zu Lee und Gurland [50] berücksichtigen Xu und Ågren [52] in 
ihrem Modell die Unterschiede des Fließbehinderungsfaktors (Härte-zu-




ist für duktile Metalle wie Co etwa 3 [53]. Für WC wurde er mittels Nano-
indentation zu 2,24 ermittelt [52]. 
ܪௐ஼ ൌ 13,5 ൅ 7,2ඥ݀ௐ஼
ሻ (8) 
ܪ஼௢ ൌ 2,98 ൅ 3,9ඥߣ஼௢
 (9) 
Engqvist et al. [54] stellten mit Gleichung (10) ein exponentielles Modell vor, 
das auf den physikalischen Vorgängen bei Deformationsprozessen in der Co-
Phase basiert. Die Hauptannahme für das Modell ist das Sinken des Defor-
mationswiderstands der Co-Schichten mit zunehmender Dicke. 
ܪுெ ൌ ቆ693 ൅ 2680ඥ2,1 ൅ ݀ௐ஼
െ 825ቇ ݁ିఒ಴೚/௞ ൅ 825 (10) 
Der Wert für k (ein Maß für den Härteabfall mit zunehmender Binderpha-
sendicke) wurde experimentell zu 0,35 μm bestimmt [54]. 
Die vorgestellten Modelle sind jeweils nur im Hall-Petch-Bereich gültig. Die 
so ermittelten Härtewerte werden unendlich groß, wenn die WC-Korngröße 
gegen Null geht. Daher wurden weitere Härtemodelle entwickelt, die das Flie-
ßen der Co-Phase durch Versetzungsaufstau berücksichtigen und eine Ober-
grenze für die Härte mit einkalkulieren. Diese wird durch die Dicke der Bin-
derphase festgelegt. Cha et al. [55] fassen diese überwiegend empirischen Mo-
delle zusammen und schlagen ein eigenes Modell nach Gleichung (11) vor. 
ܪுெ ൌ 2ߨ ⋅ 291,7ሺ0,06/ඥ0,06ଶ ൅ ݀ௐ஼ଶ ሻ ൅ ሺ1 െ 2߭஼௢ሻ݈݊ሺ1 ൅ ሺඥ0,06ଶ ൅ ݀ௐ஼ଶ /0,06ሻሻ
 (11) 
Bei Einsetzen der WC-Korngröße in μm erhält man die Härte in kg/mm2. 
Hintergrund dieser Gleichung ist die Annahme der Lastübertragung vom WC 
auf das Co, was wiederum einen Spannungsgradienten im Co hervorruft. Im 
Co bildet sich ein schmaler Bereich mit hohen Spannungen und ein breiterer 
Bereich mit niedrigeren Spannungen aus. Wenn die kritische Scherspannung 
zwischen den beiden Bereichen überschritten wird, beginnt das Fließen. Die 
Gültigkeit dieses Modells wurde im Korngrößenbereich von 300 nm bis 5 μm 
nachgewiesen [55]. Nach Richter [35] erreicht man bei einer kritischen Korn-
größe von 40 nm die maximale Härte mit 3500 HV10. Solange die Deformati-
on über Versetzungsbewegungen, die durch die Korngrenzen behindert wer-




sich die Versetzungskrümmung und die zur Generierung neuer Versetzungen 
notwendige Spannung. Für die Aktivierung einer Frank-Read-Quelle ist also 
eine Mindestkorngröße notwendig. Bei dieser kritischen Korngröße leisten 
Versetzungen keinen Beitrag zur Deformation. Das Material ist vollständig 
spröde und besitzt die maximale Härte. Unterhalb dieser Korngröße sinkt die 
Härte aufgrund von Korngrenzenversagen. 
Sowohl die WC-Korngröße als auch der Co-Anteil beeinflussen die mittlere 
freie Weglänge des Co proportional. Je kleiner die mittlere freie Weglänge ist, 
desto größer werden im Co vorhandene Zugspannungen und die Versetzungs-
bewegungen werden stärker behindert, was wiederum einen Härteanstieg be-
wirkt. Speziell für WC-Co-Hartmetalle ist im nanokristallinen Bereich eine 
stärker ausgeprägte Abhängigkeit der Härte von der mittlere freien Weglänge 
des Co zu verzeichnen. Diese Härtesteigerung ist einerseits durch das nano-
kristalline Gefüge und andererseits durch eine verstärkte Mischkristallhärtung 
der Binderphase zu erklären. In grobkörnigen Gefügen findet man bis 
3 Ma.-% Wolfram in der Co-Phase, in nanokristallinen Gefügen bis zu 
20 Ma.-%. Die gelösten W-Gehalte korrelieren mit dem Verhältnis der 
kfz/hdp-Co-Phasen sowie dem Gitterabstand in der Co-Phase. Die kfz-Co-
Phase wird durch erhöhte Gehalte an W oder C stabilisiert. Der sich einstel-
lende W-Gehalt in der Co-Phase wird durch die Carbidkorngröße und den 
Abkühlungsprozess beeinflusst [56].  
Besonders ausschlaggebend ist die direkt proportionale Abhängigkeit der 
Härte von der Porosität. Hier wirken mehrere Effekte. Der Widerstand gegen 
Verformung ist bei porenfreien Materialien am höchsten, da sowohl der Elas-
tizitätsmodul als auch die Festigkeit wegen der maximalen Bindungskräfte im 
Material am höchsten sind. Außerdem bewirken eventuell vorhandene Poren 
Spannungsüberhöhungen durch Kerben sowie eine Reduzierung der effektiv 
belasteten Fläche, was zu geringeren Kräften führt, die zur Deformation be-
nötigt werden. Der ermittelte Härtewert, der sich aus der Prüfkraft und der 
Eindruckoberfläche einschließlich Poren berechnet, sinkt mit steigender Poro-
sität [57].  
In [5] wurden mittels Nanoindentation die Härten der einzelnen Phasen in 
einem WC-12Co-Hartmetall bestimmt. Die ermittelten Maximalwerte sind 





Die Bruchzähigkeit KIc ist der Werkstoffwiderstand gegen instabile Rissaus-
breitung bzw. das Vermögen eines Werkstoffs, Spannungsüberhöhungen an 
der Rissspitze durch energiedissipierende Mechanismen abzubauen. Die Be-
stimmung dieser Volumeneigenschaft ist bei Hartstoffen aufgrund der schwie-
rigen Anrisserzeugung nur mit speziellen Verfahren möglich. Daher hat sich 
die Bestimmung der Bruchzähigkeit mit Hilfe der Palmqvistmethode (Ein-
druckbruchmechanik) durchgesetzt, die streng genommen eine Oberflächenei-
genschaft liefert. Dabei werden zunächst Vickerseindrücke in die Werkstoff-
oberfläche eingebracht. Aus der aufgebrachten Prüfkraft und der Länge der 
an den Ecken auftretenden Risse (Median- oder Radialrisse) kann man unter 
Zuhilfenahme verschiedener Modellansätze einen Bruchzähigkeitswert ermit-
teln, der gut mit der Volumen-Bruchzähigkeit korreliert [58]. Bei Hartmetal-
len bilden sich an Vickerseindrücken in der Regel Radialrisse aus und der 
Berechnungsansatz nach Shetty [59] liefert die beste Korrelation. Typische 
Bruchzähigkeitswerte für Hartmetalle liegen zwischen 7 und 30 MPam1/2 [16]. 
Zwischen der Bruchzähigkeit KIc, der Bruchflächenenergie GIc und den Gefü-
gekenngrößen besteht bei WC-Co-Hartmetallen der empirisch ermittelte Zu-
sammenhang nach Gleichung (12). 
ܩூ௖ ൌ ܭூ௖
ଶ
ߨ ⋅ ܧ ൌ ܨ ቆ
ߣ஼௢ଶ
݀ௐ஼ቇ (12) 
Das heißt, die Bruchflächenenergie steigt monoton mit steigendem Binderan-
teil und steigender WC-Korngröße, da die Bruchenergie im Wesentlichen 
durch die plastische Arbeit im Binder umgesetzt wird [16]. 
Zähigkeit und Härte sind allgemein und speziell für WC-Co-Hartstoffe gegen-
läufige Eigenschaften. Mit sinkendem Binderanteil und mit sinkender Korn-
größe, sinkt auch die Bruchzähigkeit. Das duktile Verformungsvermögen der 
Binderphase sowie Rissverzweigung und Rissbrückeneffekte sind die dissipati-
ven Mechanismen, die für den Abfall der Bruchzähigkeit mit sinkendem Co-
Anteil verantwortlich sind. Unterhalb einer gewissen Schichtdicke zwischen 
den Carbidkörnern verliert das Co die Fähigkeit den Rissfortschritt zu stop-
pen und verhält sich vollständig spröde, sodass dieser Dissipationseffekt dann 
wegfällt [35], [36], [60].  
Jia et al. [56] zeigten, dass bei nanostrukturiertem WC-Co mit sinkendem 
Bindergehalt und steigender Härte kein Zähigkeitsverlust mehr zu verzeich-
nen ist. Als Ursache wird die Abnahme der mittleren freien Weglänge des Co, 




WC, weniger Einschlüsse sowie ein größeres kfz/hdp-Verhältnis im Co ge-
nannt. Diese Beziehungen bewirken eine verstärkte Energiedissipation durch 
Mikrorissbildung und -verzweigung sowie mehr Rissbrückeneffekte im Ver-
gleich zum grobkörnigeren Hartmetall [56]. 
 
Die Festigkeitseigenschaften von WC-Co-Hartstoffen werden, ähnlich wie 
die Härte, maßgeblich von der Zusammensetzung und der Mikrostruktur be-
einflusst [5], [61]. WC-Korngröße und Kontiguität sowie Menge, Art und Ver-
teilung von Binder- und Fremdphasen können erhebliche Auswirkungen ha-
ben [16]. 
Aufgrund der Sprödigkeit von Hartstoffen werden hauptsächlich der Druck-
versuch und der Biegeversuch zur Ermittlung der Festigkeit genutzt [36]. Die 
Biegefestigkeitswerte liegen bei etwa 50 % der Druckfestigkeitswerte [62], 
[63]. Typische Druckfestigkeiten für Hartmetalle liegen zwischen 3000 MPa 
und 8490 MPa [6]. 
Bei Ermittlung der Druckfestigkeit einer reinen WC-Keramik zeigt sich ein 
nahezu linear-elastisches Verhalten bis zum Bruch. Minimale plastische Ver-
formungen durch Korngrenzengleiten und Gleitvorgänge innerhalb der WC-
Körner entlang der Gleitebenen sind makroskopisch nicht messbar, wurden 
aber beispielsweise in [64] und [65] nachgewiesen. Mit Hilfe der Transmissi-
onselektronenmikroskopie zeigten Johannesson und Lehtinen [66] rechtwinklig 
verknüpfte Versetzungsnetzwerke in WC-Kristallen, von denen angenommen 
wurde, dass sie nicht gleitfähig sind. Bei Deformation des Kristalls verbogen 
sich die Versetzungsketten. 
Bei Druckbelastung weisen WC-Co-Hartmetalle eine geringe plastische Stau-
chung auf. Diese Duktilität ist auf ein Fließen der Binderphase, Gleitvorgän-
ge innerhalb der WC-Körner, Mikrorissbildung und Gleitvorgänge an Mikro-
rissen sowie das Schließen von Rissen und Poren zurückzuführen [56], [62]. 
Die Druckfestigkeit von WC-Co steigt zunächst mit sinkender Korngröße und 
sinkendem Co-Anteil. Mit sinkender Korngröße sinkt die Defektgröße im Ma-
terial. Diese kleineren Defekte sind gegenüber Rissinitiierung weniger kritisch, 
was wiederum zu einer Festigkeitssteigerung führt. 
Beim Abkühlprozess nach dem Sintervorgang werden aufgrund der unter-
schiedlichen Ausdehnungskoeffizienten der beiden Phasen Druckeigenspan-
nungen im WC und Zugeigenspannungen im Co erzeugt. Diese Zugeigen-




abgebaut werden, bevor eine effektive Druckspannung in der Binderphase 
wirkt [2], [67], [68]. Da bei kleinen freien Weglängen der Binderphase die 
Zugspannungen höher sind als bei größeren, verstärkt dieser Zusammenhang 
den Kornfeinungs-Festigkeitssteigerungs-Effekt zusätzlich. 
Bei Betrachtung der Biegefestigkeit in Abhängigkeit von der Korngröße fin-
det man ein Maximum bei etwa 3 μm für WC-12Co. Ursache ist die unter-
schiedliche Rissausbreitung. Bei sehr feinkörnigen Gefügen verläuft der Riss 
hauptsächlich durch die Co-Phase, bei grobkörnigen Gefügen dagegen eher 
durch die Carbidphase. Ein Maximum wird erreicht, wenn beide Phasen die 
gleiche Festigkeit haben [2]. Auf das Festigkeits- und Versagensverhalten der 
WC-Co-Hartmetalle wird näher in Abschnitt 2.2 eingegangen. 
 
Die elastischen Eigenschaften von WC-Co-Hartmetallen werden im Wesent-
lichen von den Werten der beiden Verbundkomponenten und deren Volu-
menanteilen bestimmt. Die Verteilung der Phasen spielt kaum eine Rolle. 
Typische Werte der Elastizitätsmoduln von WC-Co-Werkstoffen liegen zwi-
schen 500 und 660 GPa [16]. 
Da die elastischen Konstanten sehr stark von der Bindungsstärke abhängen 
(kovalente Bindungen  bewirken die höchsten Elastizitätsmodule, gefolgt von 
den ionischen Bindungen), zeigen WC-Co-Werkstoffe sehr hohe Elastizitäts-
moduln. In Abhängigkeit des Co-Anteils kann man den Elastizitätsmodul von 
WC-Co mit Hilfe der linearen Mischungsregel nach Gleichung (13) abschät-
zen. 
ܧ ൌ ܧௐ஼߮ௐ஼ ൅ ܧ஼௢߮஼௢ (13) 
Ganz wesentlich werden die elastischen Eigenschaften von Keramiken von der 
Porosität und der Dichte beeinflusst. Auch die Form vorhandener Poren 
spielt eine Rolle [69]. Die Gleichungen (14) bis (19) zeigen eine Auswahl ex-
perimentell ermittelter Korrelationen zwischen Elastizitätsmodul E und Poro-
sität P, nach Munz und Fett [69].  
Basierend auf einem Phasenmischungsmodell ermittelten Kim und Bush [70] 
für Metalle einen Abfall des Elastizitätsmoduls ab Korngrößen unterhalb von 
100 nm. Dieser Korngrößeneffekt war allerdings weitaus geringer als der Po-
rositätseffekt. Abert [71] stellte für eine ZrO2-Keramik eine tendenzielle Er-
höhung von Elastizitäts- und Weibullmodul mit sinkender Korngröße fest, 




In der Literatur findet man Elastizitätsmodulwerte für WC von 
EWC=696 GPa [10] bzw. über 719 GPa [72]. Bonache et al. [5] ermittelten 
mittels Nanoindentation die Eindringmodule einzelner Phasen in einem WC-
12Co-Hartmetall. Die Maximalwerte sind Er,WC(1010)=900 GPa, 
Er,WC(0001)=550 GPa, Er,Co=250 GPa und Er,=400 GPa [5]. 
ܧ ൌ ܧ଴ሺ1 െ ܽܲሻ (14)
ܧ ൌ ܧ଴ሺ1 െ ܽܲ ൅ ܾܲଶሻ (15)
ܧ ൌ ܧ଴ሺ1 െ ܽܲሻ௕ (16)
ܧ ൌ ܧ଴ሾ1 ൅ ܽܲ/ሺ1 െ ሺܽ ൅ 1ሻܲሻሿ (17)
ܧ ൌ ܧ଴ ⋅ ݁ି௔௉ (18)
ܧ ൌ ܧ଴ ⋅ ݁ൣିሺ௔௉ା௕௉మሻ൧ (19)
 
Die thermodynamischen Eigenschaften des WC (hoher Schmelzpunkt und 
Unbeständigkeit im  flüssigen Zustand) führen dazu, dass die pulvermetal-
lurgische Route die einzige wirtschaftliche Methode ist, um WC-Co-
Hartmetalle herzustellen. Auf die Erzeugung dieser „Sinterhartmetalle“ wird 
im Folgenden näher eingegangen. Als „Gusshartmetall“ bezeichnet man ein 
bei 2700 °C erschmolzenes WC-W2C-Eutektikum, das hier nicht behandelt 
werden soll [73]. 
 
Eine typische Route zur Herstellung von WC-Co-Hartmetallen ist in Abbil-
dung 3 dargestellt. Die Details weichen dabei von Hersteller zu Hersteller et-
was ab. Mitunter werden für die einzelnen Prozessschritte auch ganz andere 
Verfahren genutzt. Die Herstellung von WC wird meist über die Route der 
Carburierung von Wolframmetallpulvern mittels Ruß umgesetzt. Das Co-
Pulver wird durch Wasserstoffreduktion von Co-Oxid, Co-Carbonat, Co-
Oxalat oder Co-Formiat bei 600 bis 800 °C erzeugt [7]. Soweit es die Geo-
metrie der Formteile erlaubt, werden automatische Pressen für die direkte 
Formgebung genutzt. Dabei können 20 bis 60 Teile pro Minute verdichtet 
werden. Das Vorsintern mit anschließender endkonturnaher Bearbeitung ist 
nur bei Teilen nötig, die nicht in ihre endgültige Form gepresst werden kön-





Abbildung 3: Herstellungsroute für WC-Co-Hartmetalle, nach [16] 
 
Neben dem in der Abbildung 3 aufgeführten konventionellen Sintern, bei dem 
meist diskontinuierlich arbeitende Öfen mit einem Fassungsvermögen von 500 
bis 1000 kg Material genutzt werden, sind auch andere Konsolidierungsver-
fahren weit verbreitet. Das früher häufig genutzte Heißpressen (HP) wurde 
fast vollständig durch das HIP ersetzt. Beim sogenannten Sinter-HIP wird 
zunächst unter Vakuum gesintert und dann ein heißisostatischer Pressvor-
gang gestartet [16]. Der Sinterprozess selbst besteht in der Regel aus einer 
Heizperiode, einer isothermen Haltezeit und einer Abkühlphase. Etwa 80 % 
der erforderlichen Verdichtung finden beim WC-Co schon während der Auf-
heizphase im Bereich des Festphasensinterns (ab ca. 700 °C) statt [74]. Ge-
ringe Heizraten steigern im Vergleich zu höheren die Verdichtung nur wenig, 
hemmen allerdings die Kornneuordnung und die weitere Verdichtung im iso-
thermen Schritt. Es wird angenommen, dass die Anziehungskräfte zwischen 
den Partikeln zwischen Heiz- und Halteperiode anders sind. Nach Petersson 
und Ågren [75] ist dies wahrscheinlich einerseits auf die anisotrope thermische 
Ausdehnung des WC-Co und andererseits auf die monoton steigende Löslich-
keit des Carbids im Binder zurückzuführen. Dadurch wird die Ausbildung 




























































Die Charakterisierung der verwendeten Ausgangsstoffe ist von entschei-
dender Bedeutung, da sie die Eigenschaften der Sintermaterialien maßgeblich 
beeinflussen. Je nach Partikelgröße des Pulvers eignen sich verschiedene Me-
thoden zur Bestimmung derselben. Während für Pulver mit Teilchengrößen 
bis zu 100 μm häufig Sieb-, Sichtungs- und Sedimentationsverfahren zum 
Einsatz kommen, sind diese für die im Rahmen dieser Arbeit genutzten sehr 
feinen Pulver mit Teilchengrößen unterhalb 0,5 μm eher ungeeignet. Hier 
bieten sich einerseits das elektronenmikroskopische Zählverfahren und ande-
rerseits die Ermittlung der spezifischen Oberfläche an.  
Die Ermittlung der spezifischen Oberfläche mit dem Gasadsorptionsverfahren 
nach Brunauer, Emmet und Teller [76] eignet sich insbesondere für sehr feine 
Pulver bis 20 μm [16]. Um eine möglichst realistische mittlere Partikelgröße 
aus der spezifischen Oberfläche eines Pulvergemischs zu ermitteln, sollten 
insbesondere die Rauheiten der Partikeloberflächen berücksichtigt werden. 
Dies ist mit der fraktalen Theorie heterogener Oberflächen möglich [77]. In 
[78] wird für ultrafeines W-Pulver die Notwendigkeit der Einbeziehung der 
fraktalen Dimension bei der BET-Analyse demonstriert. 
 
2.2 Versagensverhalten spröder Werkstoffe 
Das Versagen spröder Werkstoffe wird durch Rissbildung und Risswachstum 
bestimmt. Im Werkstoff liegt eine Verteilung potentieller Rissstartpunkte 
vor. Neben Oberflächenfehlern oder bereits vorhandenen Rissen, die in der 
Regel aus der mechanischen Bearbeitung stammen, sind diese Rissstarter im 
Allgemeinen im Material vorhandene Defekte und Inhomogenitäten [79]. 
Beim WC-Co können dies im Besonderen Poren, Mikrorisse, Co-
Ansammlungen, binderlose WC-Agglomerate oder größere WC-Körner sein. 
An solchen Defekten („Anrissen“) bilden sich Spannungskonzentrationsstellen 
aus. Ein Riss wird initiiert, wenn die lokale Zugspannung z,lok den kritischen 
Wert krit überschreitet. Dieser Riss kann sich in homogenen Materialien mit 
hoher Geschwindigkeit ausbreiten und zum Bruch führen. Die kritische 
Spannung krit ist nach Gleichung (20) einerseits von der Bruchzähigkeit des 





ߪ௞௥௜௧ ൌ ܻ ⋅ ܭூ௖/√ܽ (20) 
Der Wert für den Geometriefaktor Y beträgt für kugelförmige Defekte etwa 
eins. Die lokale Spannung lok verhält sich nach Gleichung (21) proportional 
zur äußeren Spannung . 
ߪ௟௢௞ ൌ ܥ ⋅ ߪ (21) 
Der Proportionalitätsfaktor C ist wiederum abhängig von der Probengeome-
trie, den Kraftverhältnissen und der Lage des Defekts [80]. 
 
Wie schon erwähnt, nehmen Bruchzähigkeit und Bruchflächenenergie der 
Hartmetalle mit steigender WC-Korngröße und steigendem Co-Gehalt zu. 
Nach Gleichung (20) sollte man also bei maximalen Bruchzähigkeiten auch 
die maximalen Festigkeiten erwarten. Allerdings findet man die höchsten 
Festigkeiten der Hartmetalle bei den besonders feinkörnigen Sorten mit ge-
ringen Bindergehalten. Der Grund dafür ist die Abwesenheit von Poren und 
Makrodefekten in Hartmetallen, die dem Stand der Technik entsprechen. 
Hier wirken die Gefügebestandteile selbst als Bruchauslöser und die kritische 
Anrisslänge liegt etwa in der Größenordnung der Korngröße. Der Anstieg von 
1/√a überkompensiert die sinkende Bruchzähigkeit [80]. 
 
Speziell bei WC-Co-Hartmetallen findet man Festigkeitsmaxima bei einem 
bestimmten Co-Gehalt, bei einer bestimmten mittleren freien Weglänge des 
Co sowie bei einer bestimmten WC-Korngröße. Wo genau dieses Maximum 
zu finden ist, hängt von der Kombination dieser Eigenschaften ab. Abbildung 
4 zeigt diesen Zusammenhang schematisch [2]. Der Anstieg der Kurve basiert 
auf einer sinkenden plastischen Verformungsbehinderung der duktilen Phase. 
Wenn das plastische Fließen erleichtert wird, werden lokale Spannungen ab-
gebaut und sowohl die Rissbildung als auch die Rissausbreitung gehemmt. 
Der absteigende Ast der Kurve kann mit einem Dispersionshärtungsmecha-
nismus erklärt werden. Die Fließspannung der Co-Phase sinkt, wenn die Par-
tikelabstände größer werden. Überlagert wird dies durch die höhere Bruch-
wahrscheinlichkeit der Carbidkörner mit zunehmender Größe. Daher führt 
unzureichendes Mischen zu geringen Festigkeiten, denn in Co-Agglomeraten 






Abbildung 4: Einfluss von xCo, dWC und Co auf die Festigkeit von WC-Co, 
nach [2] 
 
Bei Hartmetallen sind Festigkeit und Zähigkeit direkt miteinander verknüpft. 
Bei konstanter Fehlergröße sollte man also eine Verbesserung der Festigkeit 
durch zähigkeitssteigernde Mechanismen erzielen können. Diese kann man 
in intrinsische Mechanismen, die an der Rissspitze wirken, und extrinsische 
Mechanismen, die eine Abschirmung der Rissspitze bewirken und somit die 
Triebkraft vermindern, einteilen [81], [82]. Eine intrinsische Zähigkeitssteige-
rung kann durch Erhöhung der Grenzflächenfestigkeit, zum Beispiel durch 
eine hohe Reinheit bei einphasigen Werkstoffen, erzielt werden. Das Einbrin-
gen einer Verstärkungsphase kann wiederum die transkristalline Rissausbrei-
tung fördern, denn so kann ein sich ausbreitender Riss in ein Korn der Mat-
rix geleitet werden [83]. 
Extrinsische Mechanismen können beispielsweise durch das Einbringen großer 
Körner genutzt werden. Die daraus resultierende häufige Änderung der Riss-
wachstumsrichtung führt zur Schaffung einer größeren Oberfläche und damit 
zu einer größeren Energiedissipation. So entstehende Bruchflächen sind sehr 
rau. Rissüberbrückung und Reibung der Rissflanken bewirken eine Verringe-
rung des Spannungsintensitätsfaktors an der Rissspitze [69], [84]. Sehr kleine 
Korngrößen führen dagegen zu kurzen Risswegen, behindern zudem Verset-
zungsbewegungen und wirken sich somit nachteilig auf die Zähigkeit aus [35]. 
Eine Rissverzweigung bewirkt durch Absenken des Spannungsintensitätsfak-
tors ebenfalls einen extrinsischen Effekt zur Zähigkeitssteigerung [69]. Wei-
terhin kann durch vorhandene Eigenspannungen die Rissausbreitungsrichtung 
beeinflusst werden. Auch das gezielte Fördern einer welligen Rissausbreitung 
durch das Einstellen bestimmter Teilchengrößen und -abstände ist eine weite-










Poren verschlechtern immer die Festigkeits- und Zähigkeitseigenschaften. An 
ihnen können Risse initiiert werden, eine Abstumpfung der Rissspitze ist 
nach [87] nicht möglich.  
Die Häufigkeit der im Material vorhandenen Defekte oberhalb einer kriti-
schen Größe limitiert die Festigkeit. In einem größeren Volumen ist das Vor-
handensein eines kritischen Defekts eher wahrscheinlich als in einem kleine-
rem. Daher ist die Festigkeit von spröden Werkstoffen volumenabhängig [69].  
Nach Knudsen [88] steigt für einphasige spröde Werkstoffe die Druckfestig-
keit mit abnehmender Korngröße und Porosität gemäß Gleichung (22). 
ߪ ൌ ݇଴݀ି௞భ݁ି௞మ௏ು೚ೝ (22) 
Poren verkleinern einerseits die effektiv belastete Fläche, gravierender sind 
jedoch die durch Kerbwirkung verursachten Spannungsüberhöhungen an Po-
ren. 
 
Reine WC-Hartstoffe versagen zu nahezu 100 % spröde. Die Ausbildung von 
Gleitbändern in den WC-Körnern ist sehr begrenzt, da die hexagonalen WC-
Körner nur vier unabhängige Gleitsysteme besitzen. Korngrenzengleiten kann 
eintreten, wenn die WC-Körner eine bestimmte Orientierung zueinander und 
zur Belastungsrichtung aufweisen. Diese Orientierung ist gegeben, wenn die 
c-Achsen parallel zueinander angeordnet sind. Andernfalls bricht die 
WC/WC-Korngrenze und ein interkristalliner Riss entsteht [89]. 
 
WC-Co-Hartmetalle zeigen aufgrund ihres zweiphasigen Gefüges ein kom-
plexes Versagensverhalten [68]. Das Versagen ist durch einen überwiegend 
spröden Spaltbruch in Kombination mit duktilen Bruchanteilen durch die 
Co-Binderphase gekennzeichnet. Der hohe Elastizitätsmodul des WC verei-
nigt mit der plastischen Verformungsfähigkeit des Co führt zu sehr hohen 
Festigkeiten und Bruchzähigkeiten. Die durch die unterschiedlichen Ausdeh-
nungskoeffizienten bedingten Zugspannungen in der Co-Phase verzögern bei 
mechanischer Belastung den Bruch der spröden Carbidphase [16]. 
Mechanismen der plastischen Verformung im WC-Co sind die Bildung von 
Gleitbändern über Versetzungsbewegung und Stapelfehlervereinigungen im 
WC, WC/WC-Korngrenzengleiten, plastische Deformation der Binderphase 
sowie Mikrorissbildung [90], [91]. Die 12 unabhängigen Gleitsysteme in der 
Co-Phase ermöglichen Gleitvorgänge mit hoher Wahrscheinlichkeit und er-




martensitischen Umwandlung der kfz-Struktur in die stabile hexagonale 
Struktur kommen. Durch die dabei auftretende Volumenkontraktion können 
sich in der Co-Phase weitere Zugspannungen ausbilden, die einen Teil der 
Verformungsenergie dissipieren oder je nach Richtung der Hauptspannung 
auch zur Rissbildung führen können. Bei der Phasenumwandlung entstehen 
dünne hdp-Co-Lamellen umgeben von kfz-Co. Dabei wirken im kfz-Co vor-
handene Stapelfehler als Keimbildungsstellen. Aufgrund der „starren Ein-
spannung“ der Binderphase in das WC-Gerüst kann nicht das gesamte Co 
umwandeln [92], [93], [94]. Neben den Bereichen mit Phasenumwandlung ent-
stehen in der Binderphase weitere Gitterdefekte, wie Versetzungen, Stapelfeh-
ler und Zwillinge [19]. 
 
Gee et al. [64] beobachteten bei In situ-Risswachstumsexperimenten im Ras-
terelektronenmikroskop (REM) an grobkörnigem WC-Co ein duktiles Verhal-
ten der WC-Körner. Dabei traten im Multiligamentenbereich und im Riss-
überbrückungsbereich eines wachsenden Risses WC-Kornbrüche und plasti-
sche Deformationen in beiden Phasen auf. Es konnten ein Einschnüren der 
Co-Phase und Spuren von Gleitbändern im WC nachgewiesen werden. Einige 
WC-Körner wurden nicht vollständig von einem Riss durchlaufen. Vielmehr 
blieb der Riss auf beiden Seiten eines Korns arretiert und schien sich unter-
halb des Korns auszubreiten. Dies deutet auf eine gewisse Duktilität des WC 
hin [64]. 
 
Bei Druckbelastung von WC-Co mit hoher Kontiguität wird zunächst die 
WC-Phase verformt. Dazu sind nur sehr kleine Verformungen in jedem ein-
zelnen Korn notwendig. Diese plastische Deformation des WC ist verbunden 
mit der Ausbildung von Gleitbändern und einem Anstieg der Versetzungs-
dichte [95], [96]. Im Co muss aufgrund der Kompatibilitätsbedingung zwischen 
Carbid und Binder ebenfalls eine Deformation auftreten [92]. Bei Belastung 
von WC-Co mit geringer Kontiguität (WC-Körner liegen in einer kontinuier-
lichen Binderphase), findet die plastische Deformation hauptsächlich im Co 
statt, denn die Fließgrenze des Co ist wesentlich geringer als die des WC [50]. 
Sobald keine Kompatibilität zwischen Hartstoff und Binderphase mehr vor-
liegt, wird ein Riss initiiert [92]. 
Typischerweise verläuft das Risswachstum in WC-Co-Hartmetallen diskonti-




strukturelle Brücken. Diese Effekte akkumulieren die Dehnung bis der Riss 
bei erhöhter Belastung weiter wächst [64]. 
 
Insbesondere bei nanokristallinem WC-Co bilden sich Risse nach der Phasen-
umwandlung des Co in der Regel entlang der Grenzfläche zwischen WC und 
Co aus, denn an diesen Stellen entstehen bevorzugt Versetzungen, Stapelfeh-
ler und Zwillinge [19], [92]. Weitere mögliche Rissverläufe im WC-Co sind 
interkristallin entlang der WC/WC-Grenzen, transkristallin durch das WC 
oder transkristallin durch die Binderphase [97], [91]. Der Weg des geringsten 
Widerstands ist im Falle von Keramiken der entlang der Korngrenze, denn 
die Korngrenzen weisen in der Regel geringere Festigkeiten auf, als das Korn-
innere. Ursache sind die streng gerichteten Bindungen, die im Bereich der 
Korngrenze gestört sind. Die Betrachtung eines Risses als mehrdimensionales 
Gebilde ist von elementarer Bedeutung. So kann sich eine Rissfront gleichzei-
tig trans- und interkristallin ausbreiten [85]. Mit Hilfe von Auger-Elektronen-
Messungen fanden Lea und Roebuck [98] an über 50 % der WC/WC-
Bruchflächen Co-Atome. Dies deutet darauf hin, dass bei Vorhandensein ei-
ner dünnen Co-Schicht an den WC-Körnern der Riss nahe der WC/Co-
Grenzfläche durch die Co-Phase im Bereich des gelösten W und C verläuft. 
Mit Hilfe von REM-Aufnahmen ist der exakte Verlauf oft nicht aufzulösen. 
 
In Abbildung 5 (a) ist eine typische Spannungs-Stauchungs-Kurve eines 




Abbildung 5: Spannungs-Stauchungs-Diagramme (a) für ein Volumenelement 


















Die Steifigkeitsverringerung kann durch den Mechanismus der Mikrorissbil-
dung erklärt werden. Die dadurch dissipierte Energie entspricht der schraf-
fierten Fläche. Entlastet man nun bevor das Material versagt, findet man 
eine erhöhte Bruchzähigkeit [93]. Durch die Schaffung neuer Oberflächen bei 
der Rissbildung wird im Material gespeicherte elastische Energie in Oberflä-
chenenergie umgewandelt. Dabei kommt es zum lokalen Absenken des Elasti-
zitätsmoduls in der Umgebung der Rissspitze. So behindern die Mikrorisse 
den Rissfortschritt zusätzlich, da die Spannungskonzentrationen an der Riss-
spitze reduziert werden und damit auch die Triebkraft zum Rissfortschritt. 
Noch stärker wird der Rissfortschritt durch Rissverzweigung behindert, denn 
die dabei erzeugten neuen Oberflächen sind um ein Vielfaches größer als bei 
der Rissbildung [93]. Beim WC-Co kann durch Erhöhung von xCo, dWC und 
Co die Anzahl der während der plastischen Verformung gebildeten Mikrorisse 
erhöht werden [91]. 
 
Eberhardt et al. [99] zeigten, dass Gesteine, als typische Vertreter der sprö-
den Materialien, bei einachsiger Beanspruchung in mehreren Stadien versagen 
(Abbildung 5 (b)). Mit Hilfe von Spannungs-Dehnungs-Messungen und akus-
tischer Emissionsanalyse wurden nachfolgende Stufen bis zum Versagen er-
mittelt. Der Schädigungsprozess beginnt zunächst mit dem Schließen vorhan-
dener Risse bis zu einer Belastung von etwa 23 % der Druckfestigkeit.  Nach 
anschließender elastischer Deformation startet die Rissinitiierung bei etwa 
39 % der Druckfestigkeit. Weitere Risse wurden bei 51 % der Maximalfestig-
keit initiiert. Bei einer Spannung von 65 % der Festigkeit vereinigten sich die 
Risse. Ein messbarer Kohäsionsverlust (Rissschädigungsschwellwert) war bei 
75 % der Versagensspannung zu verzeichnen. Außerdem wurde festgestellt, 
dass 55 % der schadensverursachenden Mechanismen, die zu instabiler Riss-
ausbreitung führen, vor der Risskoaleszenz passieren, 45 % erst danach [99]. 
Chen [100] ermittelte für eine Glaskeramik anhand des sinkenden Elastizi-
tätsmoduls bei Druckbelastung einen Schwellwert für Mikrorissbildung von 
60 % der Druckfestigkeit. Die Mikrorisslänge ist fundamental von der Korn-
größe abhängig. In [100] wurde für eine Glaskeramik eine durchschnittliche 
Länge der Mikrorisse von etwa 75 % der Korngröße ermittelt. Bei Übertra-
gung dieser Annahme auf nanokristalline Materialien dürfte man strengge-




dass die Nachweisbarkeit kritischer Defekte mit zunehmender Gefügeverfeine-
rung immer schwieriger wird. 
 
Die Festigkeit von WC-Co ist allgemein von mehreren Parametern sowohl 
auf der Werkstoff- als auch auf der Beanspruchungsseite abhängig (Glei-
chung (23)). 
ߪ ൌ ݂ሺߪ௜, ߪሶ௜, ݊ ⋅ ߪ௜,ௗ௬௡, ݔ஼௢, ݀ௐ஼, ܥ, ߣ஼௢, ௉ܸ௢௥, … ሻ (23) 
Auf der Beanspruchungsseite können i beispielsweise ein- oder mehrachsige 
Druck- oder Zugspannungen sein, die mit unterschiedlichen Belastungsraten 
σሶ ୧  aufgebracht werden können. Schlagdynamische Beanspruchungen i,dyn 
können mehrfach auftreten. Werkstoffseitige Parameter sind beispielsweise 
der Co-Gehalt und die WC-Korngröße. Weitere Einflussgrößen sind die Korn-
form, die Korngrößenverteilung, die Co-Verteilung sowie die Ausbildung der 
Grenzflächen der Körner untereinander. Die Vielzahl der veränderlichen Pa-




Abbildung 6: (a) Rissbildungsmodell ausgehend von linienförmigen Defekten 
nach [101], [102] und [103] sowie (b) Modell zum Wachstum eines Einzelrisses 
nach [104]  
 
Es gibt verschiedene Modellansätze zur Beschreibung des Versagensverhal-
tens von spröden Materialien unter Druckbeanspruchung. Grundlage sind 
immer im Material existierende oder initiierte Mikrorisse. 
Wimmer und Karr [101] stellen ein Modell vor, dass auf Basis der Änderung 



















runden Poren, beschreibt. Dieses Modell wurde für poröse Sprödstoffe entwi-
ckelt und ist daher vermutlich eher ungeeignet, um das Verhalten der Hart-
metalle mit geringen Porenanteilen zu beschreiben. 
Günstiger für die hier relevanten Materialien ist das in [103] vorgestellte Flü-
gelrissmodell, das als Rissinitiierungsstellen linienförmige Materialfehler an-
nimmt. Diese Materialungänzen haben eine bestimmte Neigung  zur Belas-
tungsrichtung und werden auf Scherung beansprucht. Wenn der an den Un-
gänzen wirkende Spannungsintensitätsfaktor KI(Initiierung) die Bruchzähigkeit KIc 
des Werkstoffes überschreitet, werden axiale Flügelrisse initiiert. Die entste-
henden Scherspannungen lassen die Fehlerflanken gegeneinander abgleiten 
und die charakteristische Flügelrissform bildet sich aus (Abbildung 6 (a)). 
Diese Flügelrisse werden durch die äußere Druckbeanspruchung senkrecht zu 
den Rissflanken (Rissmoduls I) belastet [103], [102], [105]. Die wirkende 
Scherspannung, welche die Rissinitiierung und den Rissfortschritt maßgeblich 
beeinflusst, hängt von der Reibung der Anrissoberflächen, der Ausgangsriss-
länge und deren Orientierung sowie dem Spannungszustand ab. Nach [103] 
errechnet sich der Faktor KI(Initiierung) für Flügelrisse in einem unendlich ausge-
dehnten Körper nach Gleichung (24) aus dem Spannungsverhältnis =3/1, 
dem Reibungskoeffizienten μ und der Anrisslänge a. 1 ist dabei die größte 
negative Druckspannung. 
ܭூሺூ௡௜௧௜௜௘௥௨௡௚ሻ ൌ െߪଵ√ߨܽ√3 ቄሺ1 െ ߣሻඥ1 ൅ ߤ
ଶ െ ሺ1 ൅ ߣሻߤቅ (24)
Der Spannungsintensitätsfaktor KI(Wachstum), der zum Wachstum der Flügelrisse 
erforderlich ist, wird mit Gleichung (25) ermittelt. Der Term L=1/a bezieht 
sich dabei auf die Flügelrisslänge. 
ܭூሺௐ௔௖௛௦௧௨௠ሻ ൌ െߪଵ√ߨܽሺ1 ൅ ܮሻଷ/ଶ ሼሺ1 െ ߣ െ ߤሺ1 ൅ ߣሻ െ 4,3ߣܮሽ ቊ0,23ܮ
൅ 1ඥ3ሺ1 ൅ ܮሻቋ 
(25)
Wenn 3≤0 ist, können sich die Flügelrisse stabil in axialer Richtung 
ausbreiten. Bei einem positiven Wert von 3 (Zugspannung) kann instabiles 
Risswachstum auftreten [103]. Nemat-Nasser und Deng [105] erweiterten das 
Flügelrissmodell auf ein Feld mit vielen Ausgangsfehlstellen mit definierten 
Abständen. Zusätzlich werden dort Ab- und Rückgleitungsprozesse mit in die 




Flügelrisse über die Einbeziehung der Rayleighwellengeschwindigkeit und die 
Risswachstumsgeschwindigkeit für das dynamische Risswachstum 
berücksichtigt. 
 
Die Beanspruchungsgeschwindigkeit hat unter Umständen einen entschei-
denden Einfluss auf das Festigkeitsverhalten. Man kann in Abhängigkeit der 
zeitlichen Änderung der Belastung zwischen statischer, moderater, dynami-
scher und hochdynamischer Belastung unterscheiden. Im Allgemeinen kann 
die Abhängigkeit der Druckfestigkeit von der Stauchrate für spröde Materia-
lien nach Gleichung (26) beschrieben werden. 
ߪௗ஻ ∼ ߝሶே (26) 
Der Stauchratenexponent N ergibt sich nach Gleichung (27) aus dem Expo-
nenten n, der nach Gleichung (28) gleich dem Exponenten in der Rissge-
schwindigkeits-Spannungsintensitäts-Beziehung aus bruchmechanischen Riss-
wachstumsexperimenten ist [106], [107], [108]. 
ܰ ൌ 11 ൅ ݊ (27) 
ܿோ௜௦௦ ൌ ܣ ⋅ ܭூ௡ (28) 
Diese Zusammenhänge zeigen, dass die Stauchratenabhängigkeit auf das un-
terkritische Wachstum von Mode I-Rissen zurückgeführt werden kann. 
Bei geringen Stauchraten (ߝሶ൏ߝሶ∗) zeigt die Risswachstumsgeschwindigkeit eine 
sehr schwache Abhängigkeit von der Stauchrate. Damit ist auch die Druck-
festigkeit nur geringfügig stauchratenabhängig. Der Exponent N nimmt typi-
scherweise Werte von 0,0005 bis 0,02 an. Die Übergangsstauchrate * , ab 
der die Rissausbreitung behindert wird, kann mit Gleichung (29) aus der 
Druckfestigkeit am unteren Stauchratenlimit (bei ε =10-6 s-1), der Transver-
salwellengeschwindigkeit ct, dem Elastizitätsmodul E und dem Probendurch-
messer dProbe ermittelt werden. 
ߝሶ∗ ൌ 2 ⋅ ߪௗ஻,ሺఌሶ→଴ሻ ⋅ ܿ௧ܧ ⋅ ݀௉௥௢௕௘  (29) 
Wird die Übergangsdehnrate überschritten, bilden sich bei Beanspruchung 
viele Mikrorisse, denn die Rissinitiierung ist zeitunabhängig [106], [109]. Das 
Wachsen der Mikrorisse beginnt erst bei höheren Spannungen als bei stati-
scher Belastung [107]. Der Wert des Exponenten N in Gleichung (26) beträgt 




schwindigkeiten höhere Festigkeiten und die entstehenden Bruchfragmente 
sind aufgrund der Mehrheit an Mikrorissen kleiner [110]. Außerdem tendieren 
Risse bei schlagartiger Beanspruchung eher zur Verzweigung [85]. 
Besonders bei hohen Beanspruchungsgeschwindigkeiten ist die Unterschei-
dung von Rissinitiierung und Risswachstum notwendig. Nach Lankford [106], 
[107] ist bei einigen spröden Materialien die Rissinitiierung ein athermischer 
Prozess und die Rissausbreitung thermisch aktiviert. Es gibt allerdings auch 
spröde Materialien, wie zum Beispiel MgO, bei denen die Rissbildung ver-
bunden mit der Interaktion von Gleitbändern und damit auch ein thermisch 
aktivierter Prozess ist. 
 
Für die beschriebene Stauchratenempfindlichkeit von spröden Werkstoffen 
sind im Wesentlichen zwei Mechanismen verantwortlich, die beide das 
Wachstum axialer Mikrorisse beeinflussen. Bei verhältnismäßig kleinen 
Stauchraten unterhalb ߝሶ∗ ist die Stauchratenabhängigkeit aufgrund des ther-
misch aktivierten Risswachstums sehr gering. Das bedeutet, dass bei geringen 
Stauchraten der Stauchratenexponent mit der Temperatur ansteigt, da das 
Korngrenzengleiten bei Temperaturerhöhung erleichtert wird und unterkriti-
sches Risswachstum begünstigt wird. Dieser Effekt führt auch zu einem Ab-
sinken der Druckfestigkeit bei Erhöhung der Temperatur. 
Dagegen findet man bei höheren Stauchraten (oberhalb der Übergangsstauch-
rate ߝሶ∗) eine starke Abhängigkeit der ertragbaren Spannung von der Stauch-
rate. Dieses Verhalten ist unabhängig von der Temperatur (athermisch) und 
nur eingeschränkt abhängig vom Material [107]. Die Druckfestigkeit wird 
dann von Trägheitseffekten kontrolliert. Das heißt, die Rissausbreitungsge-
schwindigkeit ist abhängig von der Übertragungsrate der im Material gespei-
cherten elastischen Energie in die Rissspitze. Die maximal mögliche Rissaus-
breitungsgeschwindigkeit ist gleich der Rayleighwellengeschwindigkeit. Diese 
ist nach Gleichung (30) definiert. 
ܿ௥ ൌ ܿ௧ ⋅ 0,874 ൅ 1,12 ⋅ ߥ1 ൅ ߥ  (30)
Bei bestimmten Rissausbreitungsgeschwindigkeiten können sich Mikrorisse 
verzweigen und eine erhöhte Energiedissipation bewirken. 
Das Mikrorisswachstum wird durch den Trägheitseffekt begrenzt. Dadurch 
wachsen die Mikrorisse nicht instabil durch das gesamte Material, sondern 




empfindlichkeit oberhalb ߝሶ∗ wird daher auch als „trägheitsdominiertes Re-
gime“ bezeichnet [106], [107], [110], [111], [112], [113]. Der physikalische Be-
weis für die Trägheit eines Risses wurde unter anderem durch theoretische 
Betrachtungen von Diaz und Lund [114] geliefert. Sie setzten ein Energie-
gleichgewicht an der Rissspitze eines sich ausbreitenden Risses zum Aufstel-
len einer Bewegungsgleichung an. Unter Umständen, zum Beispiel bei Vor-
handensein einer Versetzung in der Nähe der Rissspitze, existiert eine zweite 
Ableitung der Rissspitzenposition. Dies beweist die Trägheitseigenschaften 
eines Risses [114]. 
 
Für Mode-I-Risse ist die Dehnrate in der Nähe der Rissspitze zur Rissspit-
zengeschwindigkeit proportional. Bei Metallen findet man eine Erhöhung der 
Bruchzähigkeit bei einer Rissspitzengeschwindigkeit von 30 % der Rayleigh-
wellengeschwindigkeit. Diese basiert auf Trägheitseffekten und Mechanismen 
der Rissspitzenplastizität. Für spröde Werkstoffe sind die Mechanismen der 
dynamischen Effekte noch teilweise unerforscht. Ab Rissspitzengeschwindig-
keiten von 40 bis 45 % der Rayleighwellengeschwindigkeit neigen Mode-I-
Risse zur Verzweigung. Dies erhöht die zum weiteren Risswachstum notwen-
dige Energie [115]. 
 
Auch die auftretenden Bruchflächen liefern Hinweise auf die vorherrschenden 
Risswachstumsmechanismen. So entstehen bei geringen Risswachstumsge-
schwindigkeiten glatte Oberflächen und bei hohen eher raue, bedingt durch 
die aktivierte Mikrorissverzweigung [111]. 
 
Die Defektdichte im Material hat einen entscheidenden Einfluss auf die 
Stauchratenempfindlichkeit [116].  So führt eine hohe Fehlerdichte zu einer 
gesteigerten Stauchratenabhängigkeit [102]. 
 
Beansprucht man WC-Co-Hartmetalle schlagartig, ist neben der Ausbildung 
von Mikrorissen und Rissnetzwerken (durch Rissverzweigung) auch die Bil-
dung von Rissbrücken als energiedissipierender Mechanismus möglich. Durch 
weitere Belastung können diese wachsen und zum Versagen führen [91]. Die 
Schlagbiegefestigkeit von WC-Co steigt mit steigendem Co-Anteil [117]. 
Wang und Ramesh [118] untersuchten die Stadien des Versagens bei dynami-




initiierung. Diese konzentriert sich tendenziell an stark belasteten Bereichen 
an der Oberfläche. Die Richtung der Rissbildung entspricht dabei der der 
größten Druckbelastung [118]. Bei weiterer Belastung wachsen die Mikrorisse 
zunächst stabil, bis sie sich schließlich bei etwa 70 % der Druckfestigkeit ver-
einigen und zu Makrorissen werden. Diese Makrorisse können bei statischer 
Druckbelastung zu axialen Spaltbrüchen, zur Fragmentierung und zum Ver-
sagen der gesamten Struktur führen [118]. 
Eine neuere Studie [119] zeigt, dass sich Mikrorisse in spröden Werkstoffen 
langsamer ausbreiten als bisher angenommen. Demnach ist die maximale 
Ausbreitungsgeschwindigkeit von Mikrorissen viermal kleiner als die Ray-
leighwellengeschwindigkeit, auf der die älteren Bruchtheorien basieren. Alle 
Mikrorisse breiten sich unabhängig von der Kraftaufbringung mit gleicher 
Geschwindigkeit aus. Auf mikroskopischer Ebene erhöht sich die Bruchge-
schwindigkeit jedoch mit zunehmendem Kraftaufwand, da die Mikrorisse mit 
dem Hauptriss verschmelzen. 
 
Zhou et al. [104] modellierten die Fragmentierung spröder Materialien bei 
dynamischer Beanspruchung ausgehend von dem in Abbildung 6 (b) darge-
stellten Wachstum eines zusammenhängenden Risses in Kombination mit der 
Ausbreitung von Spannungswellen. Den Autoren zufolge kann die sich ein-
stellende Fragmentgröße dF für homogene Werkstoffe unter Zugbeanspru-
chung in Abhängigkeit von der Stauchrate ߝሶ	 mit Gleichung (32) beschrieben 
werden. 
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Nach dem Anpassen der Fitparameter k1 bis k5 erhielten die Autoren Glei-
chung (32). 
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Die charakteristische Fragmentgröße dF0, die charakteristische Stauchrate 







ߪ஻ଶ ሺ1 െ ߭
ଶሻ (33) 
ߝሶ଴ ൌ ߪ஻/ܧݐ଴  (34) 
ݐ଴ ൌ ܭூ௖
ଶ
ܿ௟ ⋅ ߪ஻ଶ ሺ1 െ ߭
ଶሻ (35) 
Dabei ist t0 ein intrinsischer Materialparameter, der die Antwortzeit eines 
geschlossenen Risses auf eine externe Beanspruchung ausdrückt. Typischer-
weise sinkt t0 mit steigender Sprödigkeit. Die Modellrechnung wurde für Zug-
beanspruchung von Stäben hergeleitet und geht von der Annahme aus, dass 
die Fragmente nach dem Bruch sowohl kinetische Energie als auch Verfor-
mungsenergie besitzen und nicht die gesamte vor dem Bruch gespeicherte 
elastische Energie in Oberflächenenergie umgewandelt wird. Außerdem wer-
den Wechselwirkungen der von den Mikrorissen verursachten Spannungsfel-
der beachtet. Die Fragmentgröße entspricht der Rissgröße bei Vereinigung 
der Mikrorisse [120]. Neben der durchschnittlichen Größe der Bruchfragmente 
ist auch deren Verteilung abhängig von der Stauchrate. Nach Zhou et al. 
[121] wird die Breite der Verteilung mit zunehmender Stauchrate kleiner. 
 
Im Schrifttum sind empirische (phänomenologische), semiempirische und 
physikalisch-basierte Modelle zur Beschreibung des Druckfestigkeitsverhal-
tens von duktilen und spröden Werkstoffen in Abhängigkeit der Stauchrate 
verfügbar [122]. Das charakteristische Zweiphasengefüge der Hartmetalle 
stellt für die Werkstoffmodellierung eine besondere Herausforderung dar, 
denn sowohl die Eigenschaften der spröden Carbidphase als auch die der duk-
tilen Binderphase müssen beachtet werden. Modelle zur Beschreibung des 
Fließspannungsverhaltens der Binderphase sind aufgrund der geringen plasti-
schen Gesamtverformungen eher ungeeignet zur Beschreibung des Verfor-
mungsverhaltens. Die bereits genannte Gleichung (26) nach Lankford [106] 
stellt das einfachste empirische Modell für spröde Werkstoffe dar. Nemat-
Nasser und Deng [105] stellten ein deutlich komplexeres Modell auf Basis von 
Flügelrissen auf. In dieses Modell fließen jedoch zahlreiche Größen ein, welche 
praktisch nicht immer bestimmbar sind. Dies sind beispielsweise die Orientie-




Rissflankengleitprozesse hervorgerufene axiale und laterale Scherspannungs-
komponenten. 
Paliwal und Ramesh [102] stellten ebenfalls ein komplexes mikromechanisches 
Schädigungsmodell basierend auf dem mit Reibung verbundenen Abgleiten 
vorhandener Fehlstellen vor. 
Ravichandran und Subhash [123] modellierten auf Basis des Flügelrissmodells 
die Druckfestigkeit von Aluminiumnitrid in Abhängigkeit von der Stauchrate, 
eines reduzierten Elastizitätsmoduls Ered und der Versagenszeit tB nach Glei-
chung (36). 
ߪௗ஻ ൌ ܧ௥௘ௗ ⋅ ߝሶ ⋅ ݐ஻ (36)
Der dabei verwendete Elastizitätsmodul Ered ist für einachsig belastete, mik-
rorissgeschädigte Sprödstoffe gültig und wurde auf den Elastizitätsmodul im 
ungeschädigten Zustand normiert. Dadurch werden die Mikrorisslänge, die 
Mikrorissdichte, Reibungskoeffizienten sowie Mechanismen des axialen Riss-
wachstums und der Mikrorissgleitung indirekt im Modell berücksichtigt. 
Kipp et al. [112] stellten mit Gleichung (37) ein semiempirisches Modell für 
die Druckfestigkeit von Gesteinen vor. 
ߪௗ஻ ൌ 3 ⋅ ඨ9 ⋅ ߨ ⋅ ܧ ⋅ ܭூ௖
ଶ
16 ⋅ ܻ² ⋅ ܿ௧ ߝሶ
ଵ/ଷ (37)
In diesem Modell werden charakteristische Werkstoffkennwerte sowie ein 
Rissgeometriefaktor Y berücksichtigt. Mit zunehmender Stauchrate steigt die 
Festigkeit exponentiell. Dies wird mit dem bereits beschriebenen Effekt be-
gründet, dass bei langsamer Belastung der kritischste Riss zum Versagen 
führt, bei dynamischer Belastung dagegen viele Risse unterschiedlicher Länge 
gleichzeitig aktiviert werden. 
 
Der Einfluss des Spannungszustands auf das Versagensverhalten spröder 
Werkstoffe wurde vielfach an Gesteinsmaterialien untersucht. Nach Bie-
niawski [124] kann für spröde Gesteine (Materialien mit vielen Defekten) das 
Versagen bei mehrachsiger Druckbeanspruchung in folgende Stadien einge-
teilt werden: 
 
1. Schließen günstig orientierter Risse 
2. Linear-elastische Deformation 




4. Instabile Rissausbreitung bis Versagensspannung 
5. Rissverzweigung und –koaleszenz 
6. Bruch. 
Bridgman [125] untersuchte das Verhalten diverser geologisch relevanter Ma-
terialien unter hydrostatischem Druck und wies verschiedene Phänomene der 
plastischen Deformation nach. Je nach Material traten neben dem Fließen 
auch Scherbrüche gefolgt von Selbstheilungseffekten auf. Die zum Fließen 
notwendige Scherspannung kann um ein Vielfaches gegenüber dem Normal-
wert ansteigen. Außerdem sind sowohl Ver- als auch Entfestigungsvorgänge 
möglich.  
Golshani et al. [126] ermittelten für einen Granit sowohl für die Rissinitiie-
rung als auch für die Versagensspannung eine lineare Abhängigkeit vom auf-
gebrachten Umschlingungsdruck. Dies wurde damit begründet, dass bei ein-
achsigem Spannungszustand ein Hauptriss in Richtung der Hauptspannung 
wächst, sobald er eine kritische Länge hat. Ein Versagen im triaxialen Span-
nungszustand tritt dagegen nur dann ein, wenn die Mikrorissdichte so hoch 
ist, dass die Koaleszenz benachbarter Risse dominiert. Ein ähnliches Verhal-
ten ist auch für spröde Werkstoffe, wie zum Beispiel Glaskeramik [100], Al2O3 
[127] und AlN [128], [129] bekannt. Hier wurde bei einachsiger Belastung eine 
Fragmentierung durch axiales Splittern gefunden. Bei Aufbringen eines Um-
schlingungsdrucks und einer Druckbelastung findet dagegen das Versagen 
durch lokale Deformation an Defekten statt. Die Versagensspannung steigt 
mit steigendem Umschlingungsdruck [129]. Dieser Zusammenhang kann gut 
mit der Modellvorstellung der Flügelrisse (siehe auch Abbildung 6 (a)) erklärt 
werden. Ausgehend von diesem Modell nach Ravichandran und Subhash [123] 
bzw. Nemat-Nasser und Deng [105] bewirkt die aufgebrachte Hauptspannung 
an Defekten und Mikrorissen Scherspannungen , die zu Gleitprozessen an 
den Rissen führen. Dadurch bilden sich wiederum an den Enden der Mikro-
risse Zugspannungen aus, welche die Bildung und das Wachstum der Flügel-
risse verursachen. Eine durch den Umschlingungsdruck aufgebrachte global 
wirkende Druckspannung kann die an den Flügelrissen wirkenden Zugspan-
nungen kompensieren und somit die Rissinitiierung und das Risswachstum 
hemmen. Ein Einfluss der Stauchrate auf die Sensitivität der Versagensspan-





Versuchstechnisch wird zum Aufbringen eines mehrachsigen Spannungszu-
stands bei der statischen Gesteinsprüfung häufig eine Triaxialzelle genutzt. 
Diese Technik ist allerdings eher für große Probenvolumina geeignet. Für die 
multiaxiale Druckfestigkeitsprüfung spröder Werkstoffe ist es notwendig, ei-
nen gleichmäßigen Umschlingungsdruck auf zylinderförmige und unter Um-
ständen verhältnismäßig kleine Proben aufzubringen. Dazu findet man in der 
Literatur unter anderem folgende Varianten: 
 
 Metallhülse mit Schrumpfsitz (eingepresst oder thermisch gefügt) 
[100], [129], [130], 
 doppelte Metallhülse mit Schrumpfsitz (thermisch gefügt) [131], 
 Hülse mit Spielsitz [132], [133], 
 pneumatischer Druckbehälter [134], 
 elektromagnetische Kraft [100] sowie 
 komprimiertes Gas [135]. 
Im Rahmen dieser Arbeit ist die Metallhülse mit Schrumpfsitz die relevante 
Methode. Die Spannungsverhältnisse in einer mit einer Presshülse versehenen 
Zylinderprobe sind in Abbildung 7 (a) dargestellt. In der Probe liegt ein 
zweiachsiger Spannungszustand vor, der sich aus einer Radial- und einer 
Tangentialspannung zusammensetzt. Der wirkende Fugendruck äußert sich 
sowohl in der Hülse als auch in der Probe als Druck-Radialspannung. Diese 
ist über dem Probenquerschnitt konstant, während sie zum Außenrand der 
Hülse hin abnimmt. In tangentialer Richtung stellen sich in der Probe kon-
stante Druckspannungen und in der Hülse zum Rand hin abnehmende Zug-
spannungen ein. In der Probe sind Tangential- und Radialspannungen kon-
stant und gleich dem Fugendruck. Es herrscht ein „hydrostatischer“ Span-
nungszustand [136], [137]. 
 
Es gibt verschiedene Ansätze, um den Umschlingungsdruck zu berechnen. 
Chen [100] nutzte mit Gleichung (38) beispielsweise eine Variante, die streng 
genommen nur für Metallhülsen mit geringen Wanddicken wHülse und über-




݌ ൌ ܴ௘ ⋅ ݓுü௟௦௘ݎ௉௥௢௕௘  (38) 
Für eine elastische Deformation der Hülse kann man nach DIN 7190 [138] 
und für eine plastische Deformation nach den Berechnungsvorschriften von 
Kollmann [139] und Künne [136] den herrschenden Umschlingungsdruck für 
verschiedene Geometrie- und Verformungsfälle sehr präzise berechnen (siehe 
auch 3.5.5 Umschlingungsdruck). Abbildung 7 (b) zeigt den so ermittelten 
Fugendruck für verschiedene Übermaße einer Hülse aus dem hier genutzten 
Stahl HS-652 (1.3343) auf einer WC-6Co-Probe. 
 
In das wirksame Übermaß werden Oberflächenrauheiten mit einkalkuliert. 
Der Sicherheitsbeiwert von 1,2 wird ab einem Fugendruck von 225 MPa un-
terschritten und die Plastifizierung der Hülse beginnt. Ist-Übermaße größer 
als 25 μm sind nicht sinnvoll, da sie aufgrund des überwiegenden plastischen 






















Abbildung 7: (a) Verlauf der Radial- und Tangentialspannungen in der 
Pressverbindung, nach [137] und [140] sowie (b) Fugendruck in Abhängigkeit 
des Übermaßes (HS-652-Hülse auf WC-6Co) 
 
Die Schädigungsentwicklung bei Multihit-Beanspruchung auf Spannungsni-
veaus unterhalb der Festigkeit ist ebenfalls ein wichtiger Schwerpunkt bei der 
Charakterisierung spröder Materialien und insbesondere in der Gesteinsme-
chanik. Nach Eberhardt et al. [99] kann die Schadensakkumulation durch 
zunehmende Mikrofrakturen bei spröden Materialien mit Hilfe eines einfachen 














gungsvariable S beschreibt im Prinzip eine Herabsetzung der elastischen Stei-
figkeit mit steigender uniaxialer elastischer Dehnung . 
ߝ ൌ ߪ௜ሺ1 െ ܵሻܧ (39)
Dieses Modell setzt für elastisches, plastisches und viskoplastisches Material-
verhalten einen gleichen Einfluss der Schädigungseffekte voraus und liefert 
eine kohärente und effiziente Spannungs-Dehnungs-Korrelation [99], [141]. 
Die Untersuchungen von Eberhardt et al. [99] setzten voraus, dass die kumu-
lative Schädigung mit der Anzahl akustischer Emissionsereignisse korreliert, 
da bei Rissbildung und -wachstum elastisch gespeicherte Energie in Form von 
Schall freigesetzt wird. Dabei wurde mit nAE/nAE,RS die aktuelle Anzahl der 
akustischen Emissionen auf die Gesamtanzahl (bei vollständigem Kohäsions-
verlust) normiert. Diese Schadensakkumulation in Abhängigkeit der Span-
nung i bezogen auf den Schwellwert der Spannung für Rissschädigung i,RS 
kann mit einem Polynom 3. Ordnung beschrieben werden. Für einen Granit 








ߪ௜,ோௌ ൅ 0,3ቇ (40)
Im selben Maße wie die kumulative Schädigung steigt, sinkt gleichzeitig die 
Kohäsionsfähigkeit des Materials [99]. Diese Zusammenhänge sind in Abbil-
dung 8 dargestellt. 
 
 
Abbildung 8: Kumulative Schädigung und relative Kohäsion in Abhängigkeit 
der relativen Spannung, nach [99] 
 
Huang et al. [142] erweiterten für das Verhalten von Gesteinen die Modell-



























zu einem mikromechanischen Modell, welches die Schädigungsentwicklung bei 
einachsiger Druckbelastung für verschiedene Stauchraten beschreibt. In dieses 
Modell fließt ein zeitabhängiger Schädigungsparameter ein, der abhängig von 
der Rate des Wachstums von Flügelrissen, ausgehend von statistisch verteil-
ten Defekten, ist. Das Modell zeigt, dass das Spannungs-Stauchungs-
Verhalten, die Versagensspannung und die Schädigungsrate vom Reibungsko-
effizient, von den vorhandenen Ausgangsrisslängen und der Belastungsrate 
abhängig sind. Die Versagensspannung steigt mit steigendem Reibungskoeffi-
zient, während die Risswachstumsrate sinkt. 
 
2.3 Field Assisted Sintering Technique (FAST) 
In den letzten beiden Jahrzehnten gewannen feldaktivierte Sinterverfahren, 
bekannter als „Field Assisted Sintering Technique“ (FAST), zunehmend an 
Bedeutung. Der Begriff „Field“ kann dabei prinzipiell für alle Arten von Fel-
dern stehen, zum Beispiel für Gravitationsfelder, mechanische, elektrische 
oder elektromagnetische Felder [144]. Hier soll sich der Begriff nur auf elek-
trische Felder beziehen. Bei Sinterverfahren mit elektrischer Feldunterstüt-
zung kann man in Verfahren mit elektrischer Entladung und Widerstandssin-
terverfahren einteilen [145]. Auf die Widerstandssinterverfahren mit zusätzli-
cher Unterstützung durch mechanischen Druck soll im Folgenden näher ein-
gegangen werden. 
 
Erstmals wurde ein Aufbau zum Widerstandssintern von Bloxam im Jahre 
1906 patentiert [144], [146]. Seither wurden diese Verfahren ständig weiter-
entwickelt, denn sie eröffnen die Möglichkeit der Prozesseffizienzsteigerung. 
Seit den 1990er Jahren war ein extremer Aufschwung zu verzeichnen. Derzeit 
sind über 1000 Veröffentlichungen zu stromunterstützten Sinterverfahren, 
davon allein über 600 Patente, verfügbar. Inzwischen gibt es eine Vielzahl an 
Prozessvariationen, welche sich im Wesentlichen in der Intensität und dem 
Verlauf des Stromes unterscheiden [144], [145]. Im Gegensatz zum HP, bei 
dem nur kleine Heizraten möglich sind und ein Großteil des Gesamtenergie-
bedarfs zur Beheizung des Prozessraumes benötigt wird, bieten stromunter-
stützte Sinterverfahren viele technologische und wirtschaftliche Vorteile. Dies 
sind beispielsweise hohe mögliche Heizraten, kurze Haltezeiten und niedrigere 




körper mit verbesserten Eigenschaften ermöglichen. Der Stromdurchgang 
führt außerdem zu sauberen Korngrenzen. Günstig sind auch geringere An-
forderungen an die Ausgangspulver und der Wegfall des Vorverdichtens. 
Weitere potenzielle Möglichkeiten dieser Verfahren sind die Herstellung na-
nokristalliner oder metastabiler Materialien, eine Verdichtung von Pulvern 
mit schlechten Sintereigenschaften und der Verzicht auf Sinterhilfsmittel. 
Insbesondere die kurzen Prozesszeiten machen eine strikte Kontrolle der Sin-
teratmosphäre häufig überflüssig. Kurze Prozesszeiten führen außerdem zu 
Produktivitätssteigerungen und sinkenden Prozesskosten [145], [147]. Der 
Energiebedarf beträgt nur etwa ein Fünftel gegenüber dem HP [144], [148]. 
Jones et al. [149] demonstrierten für ein stromunterstütztes Sinterverfahren 
ein hohes Potential zu einem schnellen Transfer von Laborlösungen in den 
Industriemaßstab. 
Herausforderungen bei stromunterstützten Sinterverfahren sind ein adäquater 
Stromfluss durch das Pulver sowie eine homogene Temperatur- und Strom-
verteilung, um eine homogene Probendichte zu erzielen. Durch eine räumliche 
Variation der Pulverdichte kann es insbesondere zu Beginn des Stromflusses 
zu lokalen Überhitzungen und unter Umständen auch zu Aufschmelzungen 
kommen. Die Verwendung kleiner, symmetrischer Formen vermindert das 
Risiko inhomogener Sinterproben [145]. Dass die Formgeometrie ein beson-
ders kritischer Faktor ist, wird auch in [144] gezeigt. 
Beim Widerstandssintern werden in der Regel verhältnismäßig kleine Span-
nungen und große Ströme im kA-Bereich verwendet. Typische Prozesszeiten 
liegen zwischen 100 und 103 s. Es gibt eine Vielzahl von Verfahren, die sich im 
Wesentlichen im zeitlichen Stromverlauf unterscheiden. Mittlerweile haben 
sich eine Reihe von Kurzbezeichnungen für die verschiedenen Verfahren 
durchgesetzt [145]. Abbildung 9 zeigt eine Übersicht. 
 
Aufgrund der unüberschaubaren Forschungsaktivitäten auf diesem Gebiet 
findet man gelegentlich gleiche Abkürzungen für verschiedene Verfahren und 
umgekehrt. Die bekannteste Bezeichnungen ist „Spark Plasma Sintering“ 
(SPS). Der Begriff „Plasma“ in den Bezeichnungen rührt von der Annahme, 
dass sich während des Stromdurchgangs zwischen den Partikeln ein Plas-
makanal ausbildet [145]. Untersuchungen in [147] konnten dies allerdings 
nicht bestätigen. Im Folgenden soll für das hier relevante Verfahren der Be-





Abbildung 9: Relative Häufigkeit von Kurzbezeichnungen für Widerstands-
sinterverfahren, nach [145] 
 
Die häufigsten verwendeten Stromverläufe bei Widerstandssinterverfahren 
sind konstanter Gleichstrom, Wechselstrom, gepulster Gleichstrom und eine 
Kombination aus konstantem und gepulstem Gleichstrom [145]. Im Rahmen 
dieser Arbeit ist ein Verfahren mit gepulstem Gleichstrom relevant. Typische 
berichtete Puls- und Pause-Zeiten bei solchen Verfahren liegen zwischen 0,05 
und 300 ms. Besonders bei sehr kurzen Pulsdauern kann dank der kurzen 
Heizdauern im Pulver der Sinterprozess als quasi-adiabatisch betrachtet wer-
den. Die mittlere Temperatur der Partikel ist wesentlich kleiner als die mo-
mentane Temperatur während der Stromflussperioden [150]. 
 
Das im Rahmen dieser Arbeit verwendete FAST-Verfahren ist ein druckun-
terstütztes Sinterverfahren zum Verdichten sehr feiner Pulver mit hohem Po-
tential zur Konsolidierung feinkörniger bis nanoskaliger Korngrößen und Mik-
rostrukturen im Ungleichgewichtszustand. Dieses Verfahren wurde im We-
sentlichen in den 80er und 90er Jahren weiterentwickelt und beinhaltet ähnli-
che Prozesselemente wie das HP. Im Gegensatz zum HP wird allerdings keine 
externe Wärmequelle genutzt, sondern ein Strom fließt durch die leitfähige 
Matrize und die Probe selbst, sofern diese leitfähig ist [151]. Der Stromfluss 
führt zu einer Widerstandserwärmung [152] und die Probe wird somit einer-
seits durch den Joule-Effekt und andererseits durch Wärmeübergang von der 
Matrize und den Elektroden erwärmt [145]. Als Matrizenmaterial wird wegen 
seiner relativ guten mechanischen Festigkeit bei hohen Temperaturen und der 




chanischer Bearbeitbarkeit meist Graphit verwendet. In Abbildung 10 sind 




Abbildung 10: (a) Aufbau zum druck- und stromunterstützten Sintern von 
WC-Co-Hartmetall, anno 1927 [153] und (b) heutiger Aufbau von Presswerk-
zeug und Pressstempeln beim FAST  
 
Die einzelnen auf dem Markt verfügbaren Anlagen unterscheiden sich hin-
sichtlich ihrer mechanischen und elektrischen Leistung sowie der Tempera-
turmessung. Eine typische Anlage besteht generell aus: 
 
 einer vertikalen einachsigen Einrichtung zur Kraftaufbringung, 
 wassergekühlten Stempelelektroden, 
 einem wassergekühlten Vakuum-Prozesskessel, 
 einem Atmosphärenkontrollsystem (Vakuum, Gas, Luft), 
 einer Stromversorgungseinheit, 
 einer Kühlwassereinheit, 
 einer Positionsmesseinheit, 
 einer Temperaturmesseinheit sowie 





Im Zentrum der Anlage befindet sich ein Graphittiegel (siehe auch Abbildung 
10 (b)). Das darin enthaltene Pulver wird über zwei Graphitstempel in Verti-
kalrichtung zusammengepresst. Die Beheizung des Werkzeuges erfolgt durch 
einen direkten Stromdurchgang. Typisch sind Zykluszeiten von wenigen Mi-
nuten. 
 
Sintern ist im Allgemeinen eine thermisch aktivierte Umwandlung eines Pul-
vers bzw. eines porösen Systems in einen thermodynamisch stabileren Zu-
stand durch Absenken der freien Oberflächenenergie. Dabei werden Partikel 
über Massetransportereignisse auf überwiegend atomarer Ebene in eine kohä-
rente, feste Struktur überführt. Die wesentlichen Vorgänge beim Sintern sind 
Verdichtung, Kontakt- bzw. Sinterhalsbildung und Kornwachstum [8], [155]. 
Der Aufbau der Matrize mit beweglichen Pressstempeln setzt beim FAST 
Sintervorgänge voraus, die weitestgehend im Festphasenbereich stattfinden. 
Aufgeschmolzenes Pulver würde durch den Spalt in der Matrize austreten. In 
[156] wurde für WC-10Co anhand des Kolbenweges bei der FAST abge-
schätzt, ob es während des Sinterprozesses zur Bildung einer flüssigen Phase 
kommt. Infolge der Volumenexpansion bei der Schmelzung sollte ein Sprung 
im Wegverlauf zu verzeichnen sein. Über das Mindestvolumen an Schmelz-




Abbildung 11: Mechanismen der Diffusion beim FAST, nach [157] 
 
Triebkraft des Festphasensinterns ist im Allgemeinen die Verringerung von 
Oberflächenenergie, das heißt das Ersetzen von Gas/Festkörper-Grenzflächen 
durch energieärmere Festkörper/Festkörper-Grenzflächen (Verdichtung) so-
wie die Minimierung von Festkörper/Festkörper- und Festkörper/Flüssigkeit-




tum, Reduzierung der Oberflächenkrümmung) [152], [158]. Grundlegender 
Mechanismus dieser Vorgänge ist die Diffusion. Aufgrund der Zeit- und 
Temperaturabhängigkeit des Diffusionskoeffizienten führen eine Erhöhung 
von Sintertemperatur und -zeit zu erhöhtem Kornwachstum [159]. Die Me-
chanismen der Diffusion beim FAST-Sintern nach Anselmi-Tamburini [157] 
zeigt Abbildung 11. Die hohen Aufheizraten beim FAST schränken Diffusi-
onsvorgänge ein, reduzieren das Kornwachstum und vermindern die Legie-
rungsbildung. 
 
Insbesondere beim FAST von WC-Co leisten neben der Diffusion außerdem 
Mechanismen des Partikeltransports und der Partikelumordnung sowie das 
plastische Fließen der Binderphase einen Beitrag zur Verdichtung [152], [158]. 
Ein WC-Co-Grünling ist aus einer zweifachen Struktur aufgebaut. Zwischen 
den Kristalliten befinden sich Innerpartikel-Poren, innerhalb der Agglomerate 
befinden sich Zwischenpartikel-Poren [151], [152]. Nach dem Stadium der 
Neuordnung der Pulverteilchen findet die sogenannte Sinterhalsbildung durch 
einen aktivierten Massetransport statt (siehe auch Abbildung 11). Oberflä-
chendiffusion und Abdampfung bringen die Korngrenzen nicht näher zusam-
men und führen damit nicht zur Verdichtung sondern bewirken eher eine 
Kornvergröberung. Diese Mechanismen haben eine relativ geringe Aktivie-
rungsenergie und können durch hohe Heizraten vermindert werden [152]. 
Korngrenzen- und Volumendiffusion leisten dagegen einen wesentlichen Bei-
trag zur Verdichtung. Im weiteren Verlauf der Sinterung werden Poren eli-
miniert. Der bei FAST aufgebrachte äußere Druck bewirkt durch Gleitvor-
gänge, die durch Oberflächen- und Korngrenzendiffusion unterstützt werden, 
eine zusätzliche Umordnung der Partikel. Bei Überschreiten der Material-
fließgrenze kommt es zur plastischen Deformation. Bei nanokristallinen Mate-
rialien mit geringer Fließgrenze dominiert daher die Verdichtung durch plas-
tische Deformation. Materialien mit einer hohen Fließgrenze werden dagegen 
größtenteils durch Rotations- und Gleitvorgänge verdichtet [152], [160]. 
 
Die Temperatur ist der Schlüsselparameter eines jeden Sintervorgangs. Bei 
konventionellen Sinterverfahren beträgt die Sintertemperatur in der Regel 
TSinter=0,7·Tm. Eine zu geringe Temperatur bewirkt eine unzureichende Sin-
terung und damit porenbehaftete Materialien. Speziell beim FAST wirken 




 thermische Diffusion [155], 
 hohe Heizraten [155], [157], 
 hohe lokale Ungleichmäßigkeiten (Schmelzen/Sublimation) [155], 
 makroskopische Temperaturgradienten [155], [157] sowie 
 thermische Spannungen [155]. 
 
Die Rate der Leerstellenbewegung durch thermische Diffusion j (auch be-
kannt als Thermophorese oder Ludwig-Soret-Effekt) ist nach Schottky [161] 
linear von Konzentrations- und Temperaturgradienten (׏cL bzw. ׏T) abhän-
gig und kann mit Gleichung (41) beschrieben werden.  
ܬ ൌ െܦ݊ ൬ߘܿ௅ െ ܳ
∗
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D ist der Diffusionskoeffizient für die Selbstdiffusion von Leerstellen, n die 
Anzahl der Atome pro Einheitsvolumen, Q* die Transportwärme der Atome 
und kB die Boltzmann-Konstante. Dieser Effekt verursacht Konzentrations-
gradienten aufgrund von Temperaturgradienten in ursprünglich homogenen 
Zweikomponentensystemen [162]. 
Mit höheren Pulsfrequenzen steigt die Intensität der thermischen Diffusion. 
Die thermische Diffusion fördert eine Komponentenseparation. Im frühen Sin-
terstadium trägt dies zur Sinterhalsbildung bei und ist dem Sintervorgang 
zuträglich. Im Sinterendstadium wirken die Poren allerdings als Leerstellen-
senken und hemmen den Sintervorgang durch thermische Diffusion [155]. 
Der Effekt der thermischen Diffusion durch äußere Felder auf die Porositäts-
entwicklung wurde von Kornyushin [163] untersucht. 
 
Aktuelle Experimente und Finite Elemente Modellierungen von [155], [164] 
und [165] liefern wichtige Erkenntnisse zum Einfluss des Temperaturverlaufs 
und der Einstellung der Prozessbedingungen: 
 
 Wärmeverluste durch Wärmeabstrahlung der Graphitform können 
durch Verwendung eines Graphitfilzes auf 50 K reduziert werden [164]. 
 Bei unsymmetrischer Stempelanordnung können signifikante Vertikal-
gradienten in der Temperaturverteilung aufgrund von Kontaktflächen-





Numerische Simulationen von dichtem Kupfer und dichtem Aluminiumoxid  
zeigten Temperaturgradienten von ca. 2 % und Spannungsgradienten von ca. 
40 %, die Heterogenitäten in der Mikrostruktur bewirken können. Die Tem-
peraturgradienten sind im Wesentlichen von der Leitfähigkeit und die Span-
nungsgradienten vom thermischen Ausdehnungskoeffizienten und der Kühlra-
te abhängig [167]. 
Die notwendige Sintertemperatur sinkt mit abnehmender Pulvergröße, denn 
feineres Pulver enthält auch feinere Poren. Diese wiederum weisen ein schnel-
leres Schrumpfverhalten auf [75], [151], [156]. 
 
Bei der im Rahmen dieser Arbeit genutzten Sinteranlage befindet sich die 
Messstelle des Pyrometers in einer Bohrung im Oberstempel, etwa 5 mm 
oberhalb der Probe. Mit dieser Konfiguration sind die gemessenen Tempera-
turwerte weniger von Kontaktwiderständen und den elektrischen Eigenschaf-
ten der Probe abhängig, als bei der seitlichen Temperaturmessung [168]. Die 
Messgenauigkeit des Pyrometers beträgt im hier relevanten Bereich 0,3 % 
vom Messwert in °C + 1 °C, also bei 1250 °C etwa 5 °C [169]. In [164] wur-
de mit Hilfe der Finiten Elemente Methode (FEM) das FAST-Sintern von 
WC bei 2000 °C in einer Graphitform mit 40 mm Durchmesser simuliert. Der 
Temperaturunterschied zwischen der oberen Pyrometer-Messstelle und dem 
Zentrum der Probe betrug etwa 20 bis 40 K.  
 
Beim FAST sind Heizraten bis zu 1000 K/min realisierbar. Somit ist ein 
schnelles Erreichen der Sintertemperatur möglich und Kornvergröberungsme-
chanismen, wie zum Beispiel die Oberflächendiffusion während der Auf-
heizphase, werden unterdrückt. Für die Kompaktierung von WC-Co werden 
jedoch meist etwa 100 bis 150 K/min genutzt [151], [152]. 
Bei leitfähigen Materialien konnte kaum ein Einfluss der Aufheizrate auf die 
Verdichtung und Korngröße nachgewiesen werden [170]. Zu hohe Heizraten 
vermindern die Verweildauer des Pulvers bei vergleichsweise niedrigen Tem-
peraturen. Diese ist jedoch speziell beim WC-Co von entscheidender Bedeu-
tung für die Verdichtung. Dennoch resultieren aus der im Vergleich zum 
konventionellen Sintern (Heizraten etwa 10 bis 20 K/min) kürzeren Sinter-





Die meistgenutzte „Atmosphäre“ beim FAST ist das Vakuum, da der Un-
terdruck die Eliminierung von Leerstellen im Pulver unterstützt. Prinzipiell 
ist aber auch das Sintern unter Normaldruck mit Inertgas und bei Tempera-
turen unter 600 °C sogar unter Luftatmosphäre möglich, da bei solch gerin-
gen Temperaturen keine Entzündungsgefahr der Graphitteile besteht [154], 
[171]. Zur Wirkung der Atmosphären auf Stromeffekte gibt es verschiedene 
Annahmen. So können bestimmte Atmosphären die Funkenbildung unter-
stützen und geringe Drücke bei ultraschnellen FAST-Verfahren eher 
Glimmentladungen induzieren [144]. 
 
Die Aufbringung eines mechanischen Drucks ist notwendig, um im Aus-
gangszustand einen elektrischen Kontakt herzustellen. Außerdem wird durch 
den externen Druck die Verdichtung unterstützt [171]. Eine Erhöhung des 
Stempeldrucks führt bei konstanter Sintertemperatur zu einer Vergrößerung 
der Verdichtungsrate und damit zu einem früheren Erreichen der maximalen 
Dichte. Durch die Nutzung dieses mechanischen Energieeintrags kann außer-
dem die Sintertemperatur gesenkt und damit das Kornwachstum begrenzt 
werden. 
 
Insbesondere beim Sintern von nano-Pulvern ist der Stempeldruck von gra-
vierender Bedeutung, denn er bewirkt eine Zerstörung von Agglomeraten und 
eine Partikelumordnung [170]. Ein zu geringer Druck führt zu porösen Mate-
rialien. Mit steigendem Druck sinkt die Anzahl der Korngrenzen [154]. Die 
mechanische Kraft wird in der Regel einachsig aufgebracht und bewirkt in 
der Probe einen pseudo-isostatischen Spannungszustand. Es gibt aber auch 
spezielle Einrichtungen zum Aufbringen isostatischer und quasi-isostatischer 
Drücke [145]. Nach Munir et al. [170] kann man die druckabhängige Trieb-
kraft für den Sinterprozess mit Gleichung (42) beschreiben. 
݀߷௥௘௟
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݀ ൅ ݌ቁ (42) 
Dabei ist C ein temperatur- und diffusionsabhängiger Faktor, Y eine geomet-
rische Konstante,  die Oberflächenenergie, d ein partikelgrößenabhängiger 
Faktor und p der Stempeldruck. Aus der Gleichung ist ersichtlich, dass bei 
kleineren Partikeln der Einfluss des Stempeldrucks geringer ist. Auf dieser 
Basis kann man mit Gleichung (43) eine kritische Partikelgröße berechnen, 
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Der maximal mögliche Stempeldruck ist durch die Festigkeit der Matrize li-
mitiert.  
 
In der Literatur diskutierte Phänomene des gepulsten Gleichstroms sind: 
 
 elektrische Entladungen [172], [157], 
 elektrische Kontaktphänomene (Schmelzen, elektrische Spannungen, 
Wärmegeneration, Wärmedissipation) [172], 
 elektrische Leitung, 
 Bildung von „Spark Plasma“ (Funken-Plasma) [154], 
 „Spark Impact Pressure“ (Funken-Staudruck) [154], [173], 
 Joulesche Erwärmung (in Wärme umgesetzte elektrische Energie beim 
Fließen elektrischer Ladungen zwischen Punkten mit Potentialunter-
schied [174]) [154], [173], [166], 
 elektrische Felddiffusionseffekte [154], 
 Plasma-Reinigung der Partikeloberfläche [175], 
 hohe lokale Stromdichten zwischen den Partikeln [166], 
 lokales Schmelzen und Verdampfen [147], 
 Oberflächenaktivierung der Partikel [147], 
 Elektroplastizität (Elektronenwind, magnetisches Lösen von Verset-
zungen) [155], 
 feldaktivierte Diffusion [157], [172], 
 Massetransport via Diffusion durch Elektromigration (Materialtrans-
port in Leitern bei hohen elektrischen Stromdichten) [176], [157], [172], 
[155], [177], 
 Defekterzeugung und -bewegung (Leerstellen) [172], [157], 
 dielektrischer Aufbruch von Oxidfilmen an Korngrenzen [155], 
 ponderomotorische Kräfte (Kraft auf geladene Teilchen in inhomogen 
oszillierenden elektromagnetischen Feldern [178], Beschleunigung in 
Richtung geringerer Feldstärken [179]) [155], 
 Einschnüreffekte [155] sowie 






Der Stromfluss bewirkt in erster Linie eine extrem hohe Heizrate [152]. Im 
Pulver wird durch den Stromfluss eine Reinigung und Aktivierung der Ober-
flächen erzielt, sodass der Materialtransport auf Mikro- und Makroebene be-
günstigt wird. Dies führt zu geringeren Sintertemperaturen und Haltezeiten 
im Vergleich zu stromlosen Sinterverfahren [154]. 
 
 
Abbildung 12: Halsbildung durch Funkenentladung, nach [154] 
 
Bei der Betrachtung elektrischer Entladungen kommen Lichtbogenentladun-
gen (Ströme größer 10 A, Spannungen bis 20 V), Funkenentladungen (Strö-
me im kA-Bereich, Spannungen im kV-Bereich) und Glimmentladungen 
(Ströme bis 1 A, Spannungen bis 300 V) in Betracht [157]. Bei einer Fun-
kenentladung entsteht ein lokaler Hochtemperaturzustand von einigen Tau-
send °C in der Lichtbogensäule. Dies verursacht ein Verdampfen und Auf-
schmelzen des Oberflächenmaterials und Sinterhälse bilden sich an den Parti-
kelkontaktstellen aus (siehe Abbildung 12). Song et al. [181] wiesen die Hals-
bildung beim FAST durch lokale Schmelzvorgänge an den Kontaktstellen von 
Cu-Pulver nach. Tokita [154] zeigte, dass sich durch Strompulse auch Hälse 
an Partikeln bilden, die bereits Hälse zu anderen Partikel haben. Somit do-




Halsausdehnung zumindest partiell. Graphitform und Stempel fungieren als 
Heizelement [154]. 
 
Als Kontaktphänomene werden auch Hochtemperatur-Sputterphänomene 
diskutiert, die beispielsweise durch elektrische Entladungen hervorgerufen 
werden können und adsorbierte Gase oder Verunreinigungen von der Pulver-
oberfläche eliminieren. 
 
Die Plasmabildung konnte in [147] nicht bestätigt werden. Hier wurden In 
situ-Atomemissionsspektrometrie, direkte optische Beobachtung sowie sehr 
schnelle In situ-Spannungsmessung verwendet um die Plasmaentstehung zu 
untersuchen. Mit diesen Mitteln konnte weder ein Nachweis für eine Plasma- 
noch für eine Funkenbildung erbracht werden. Die Wahrscheinlichkeit einer 
Entladung reduziert sich infolge der Druckabhängigkeit und der damit ver-
bundenen Vergrößerung der Kontaktflächenanzahl. Die Möglichkeit des 
Stromflusses durch die Graphitteile und die relativ geringen Spannungen 
sprechen auch gegen dieses Phänomen [152]. 
 
Bei Sinterverfahren, die mit konstantem Gleichstrom oder Wechselstrom ar-
beiten, begünstigen im Wesentlichen die Joulesche Erwärmung und das plas-
tische Fließen aufgrund des mechanischen Drucks den Sintervorgang. Die 
Nutzung von gepulstem Gleichstrom ermöglicht hingegen zusätzlich effektive 
Entladungen zwischen den Partikeln in der Anfangsphase des Erregerstroms. 
Das elektrische Feld verursacht Hochgeschwindigkeitsdiffusion durch sehr 
schnelle Ionenmigration [154]. 
 
In Ohmschen Widerständen wird die gesamte elektrische Leistung in Wärme 
umgesetzt. Diese Joulesche Wärme QJ ist unabhängig von der Stromwellen-
form und somit nur vom Effektivwert des Stroms IRMS abhängig (Gleichungen 
(44) und  (45)) [145]. 
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Dass die Pulsform keinen Einfluss auf die Sinteraktivität hat, wurde von 
Chen et al. gezeigt [175]. Da die Pulsfrequenz die thermische Diffusion beein-
flusst, und diese wiederum je nach Sinterstadium den Sinterprozess fördert 
oder hemmt, können sich Pulsfrequenzeffekte gegenseitig aufheben [155].  
Wärme- und Stromfluss werden durch Materialeigenschaften, wie elektrische 
und thermische Leitfähigkeit, Dichte und spezifische Wärmekapazität, unter-
schiedlich beeinflusst. Eine Anpassung der Wanddicke der Graphitform kann 
Temperaturgradienten, verursacht durch Leitfähigkeitsunterschiede zwischen 
Form und Pulver, vermindern [164], [167]. 
 
Olevsky und Froyen [177] zeigten, dass die Hauptphänomene, die zur Sinter-
schrumpfung beim FAST beitragen, die Oberflächenspannung, die äußere 
Kraft und die Elektromigration sind. Dabei dominiert für μm-Pulver die 
Elektromigration und für nanokristalline Pulver die Oberflächenspannung. 
 
Weitere wichtige Einflussgrößen auf die sich einstellende Stromdichte- und 
Temperaturverteilung sind die Kontakteigenschaften der Matrizenbestandtei-
le [168]. Eine symmetrische Anordnung der Stempel gewährleistet eine weit-
gehende Homogenität der Proben in axialer Richtung. Beim Zusammenbau 
muss außerdem auf hohe Reproduzierbarkeit geachtet werden. Das heißt, 
Pulverfüllvolumen, Vorverdichtung und Stempelpositionen sowie die Ausrich-
tung der anisotrop leitfähigen Graphitfolie sollten immer gleich sein. 
 
 
Abbildung 13: Einflussgrößen auf die Verdichtung, nach [177] 
 
Zur Modellierung der Verdichtung beim FAST sind verschiedene Ansätze 




Korngrenzendiffusion und Versetzungskriechen basierendes Modell vor, das 
zu den in Abbildung 13 dargestellten Zusammenhängen führt. 
 
Guillon und Langer [182] übertrugen mit Gleichung (46) das „Master Sin-
tering Curve“-Konzept (MSC) von Hansen et al. [183] auf den FAST-Prozess 
und fanden eine gute Übereinstimmung beim Sintern von Aluminiumoxid.  
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(t,T(t)) ist eine vom Temperaturverlauf abhängige Funktion, QA die Akti-
vierungsenergie, Rm die universelle Gaskonstante, kB die Boltzmann-
Konstante, K eine numerische Konstante, D0 ist der präexponentielle Term 
des Diffusionskoeffizienten nach Gleichung (49), p ist der uniaxial aufge-
brachte Druck, N der Spannungsexponent (N=1 für Korngrenzen- und Git-
terdiffusion oder viskoses Fließen), d der mittlere Korndurchmesser und Nd 
ein Korngrößenexponent (Nd=3 für Volumendiffusion und Nd=4 für Korn-
grenzendiffusion). C ist ein porositätsabhängiger Spannungsintensivierungs-
faktor, der beschreibt, wie sich der makroskopisch aufgebrachte Druck im 
Mikroskalenbereich vergrößert. Das MSC-Konzept ist geeignet, wenn nur ein 
Diffusionsmechanismus den Sintervorgang dominiert. Die Nutzung des Mo-
dells zur Optimierung des FAST-Prozesses (beispielsweise zum Erreichen der 
maximalen relativen Dichte bei minimalem Kornwachstum) ist damit einge-
schränkt [182]. 
Sun et al. [184] modellierten das Kornwachstum von WC-Co auf Basis des 
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Die Kombination aus druck- und stromunterstütztem Sintern zur Herstel-
lung von WC-Co-Volumenkörpern wurde erstmals 1927 von Hoyt mit Hilfe 




tiert [153]. Bei dem dort beschriebenen Verfahren wurde ein Absenken der 
notwendigen Sintertemperatur mit steigendem Co-Gehalt festgestellt. Heute 
wie damals verspricht man sich von diesem System hervorragende Eigen-
schaften und ein enormes Anwendungspotential. Die Entwicklungen der letz-
ten Jahre haben gezeigt, dass die Eigenschaftskombinationen von WC-Co-
Hartstoffen mit sinkender Korngröße verbessert werden können [2], [23], 
[158]. 
 
Nanokristalline Pulver zeichnen sich durch eine sehr schnelle Sinterkinetik 
aus. Daher ist das Kornwachstum bei nanokristallinem Ausgangspulver 
schwieriger zu kontrollieren als bei gröberen Pulvern [5], [185], [186]. Wang et 
al. [186] verzeichneten beim Sintern von nano-WC-Co insbesondere im Tem-
peraturbereich von 1100 bis 1300 °C ein rapides Kornwachstum. Mit sinken-
der Partikelgröße sinkt auch die eutektische Temperatur [24]. Aufgrund ihrer 
großen spezifischen Oberflächen können Nanopulver große Mengen Sauerstoff 
und Feuchtigkeit absorbieren. Dies führt einerseits zu einer hohen Oxidati-
onsrate an Luftatmosphäre und andererseits zu einer starken Decarburie-
rungsneigung (Reaktion zu CO und CO2 über das Boudouard-Gleichgewicht) 
während des Sinterprozesses und damit zur Bildung unerwünschter Misch-
carbidphasen [5], [185], [186]. Abhilfe kann eine Pulverlagerung 
und -verarbeitung unter Inertgas mit geringem Feuchtegehalt schaffen. Wang 
et al. [159] zeigten, dass die Graphitmatrize beim FAST eine Carburierungs-
funktion übernimmt und einer Entkohlung nanoskaliger WC-Co-Pulver vor-
beugt. Eine andere Möglichkeit wäre eine gezielte Aufkohlung über die Sin-
teratmosphäre. Der Mechanismus von Lösung und Ausscheidung von WC in 
der Co-Phase trägt nicht nur zur Kornvergröberung sondern auch zur Koa-
leszenz von Körnern bei [186]. Als geschwindigkeitsbestimmender Effekt für 
die Vergröberung der WC-Körner wird neben der Ostwaldreifung auch die 
Diffusion von W in die Co-Phase betrachtet [25]. Wie schon erwähnt, ist das 
Streben des Partikelsystems nach einem Minimum an Energie die treibende 
Kraft. Durch eine Verbindung der einzelnen Partikel zu einem kompakten 
Körper kommt es zu einer Reduzierung der Stoffoberfläche und damit zum 
Absenken der Systemenergie. Die Gesamtenergie in einem WC-Co-Haufwerk 
setzt sich aus Oberflächenenergien der WC- und Co-Teilchen, Korngren-
zenergien, Kontaktflächenenergien durch mechanisch erzeugten Kontakt so-




In jüngster Zeit stand die FAST-Kompaktierung dichter, homogener WC-Co-
Hartmetalle im Zentrum vieler Forschungsaktivitäten. Jia et al. [187] wiesen 
für nanokristallines WC-11Co eine bessere Verdichtungsneigung als für fein-
körniges Pulver nach. Huang et al. [188] stellten sowohl aus chemisch synthe-
tisiertem Pulver als auch aus attritorgemahlenem Pulver homogene WC-Co-
Proben her. Die Aufbereitung via Kugelmühle lieferte dagegen inhomogene 
Volumenkörper. In [156] wurde KWH-freies WC-10Co mit dWC=300 nm mit-
tels SPS gesintert. Die Mindestsintertemperatur für 100 % dichte Proben lag 
in [28] bei T=1200 °C. 
Tabelle 2 zeigt ausgewählte Sinterparameter und die erzielten Primäreigen-
schaften von FAST-WC-Co-Referenzmaterialien. 
 
Tabelle 2: Sinterparameter und Eigenschaften ausgewählter kornwachstums-
hemmerfreier FAST-WC-Co-Materialien 
Material TS / tS dWC rel,max Referenz
 °C / min nm %  
WC-6Co 1280 / 2 k. A. 97,0 [188]
WC-6Co 1200 / 0 270 100 [189]
WC-6,29Co 1100 / 10 350 99,1 [190]
WC-7Co 900-1100 / 10 255-320 100 [191]
WC-8Co 1000-1200 / 5-18 300-360 100 [159]
WC-10Co 900-1100 / 10 300-600 98,0 [156]
WC-10Co 1050-1200 / 5-10 150-230 98,9 [192]
WC-10Co 1180 / 10 280 99,72 [193]
WC-10Co 1150-1200 / 10 250-350 99,45 [194]
WC-10Co 1180 / 10 430-480 100 [195]
WC-11Co 900-1100 / k. A. 500-760 98,0 [187]
WC-11Co 1200-1250 / 5 ~540 99,7 [196]
WC-12Co 1240 / 2 280 k. A. [197]







2.4 Zusammenfassung des Kenntnisstands 
Die Auswertung der gegenwärtig verfügbaren Literatur zeigt, dass bisher die 
FAST-Herstellung von WC-Co aus nanokristallinem Pulver gut zur Kontrolle 
des Kornwachstums geeignet ist, jedoch speziell für WC-Co häufig zu Restpo-
rositäten führt. Der Einfluss der Prozessparameter auf die Verdichtung hängt 
von zahlreichen Faktoren ab. Für einige Materialsysteme sind Modelle zu 
Abschätzung der Verdichtung in Abhängigkeit von Temperatur und Zeit bei 
bekannten Aktivierungsenergien verfügbar. Die notwendigen Aktivierungs-
energien sind jedoch vom Material sowie den vorherrschenden Sintermecha-
nismen abhängig und damit ebenfalls variable Größen. So werden bei der 
Verwendung von Modellansätzen immer Annahmen getroffen, die eine Flexi-
bilität und allgemeine Übertragbarkeit der Modelle ausschließen. Eine einfa-
che Vorhersage der notwendigen Sinterparameter speziell zur Herstellung 
dichter near-nano WC-Co-Volumenkörper ist nach den bekannten Ansätzen 
nicht möglich. 
 
Kornwachstumshemmerfreie WC-Co-Hartmetalle mit nahezu 100 % relativer 
Dichte, Korngrößen unter 300 nm und ausreichenden Dimensionen für die 
mechanische Charakterisierung wurden bislang mit dem FAST-Verfahren 
noch nicht hergestellt. Demzufolge gibt es für derartige Materialien noch kei-
ne Werkstoffkennwerte und Korrelationsansätze über die Gefüge-
Eigenschafts-Beziehungen. 
 
Der Einfluss der Beanspruchungsgeschwindigkeit auf die Druckfestigkeit wur-
de bisher aufgrund der vielen versuchstechnischen Hindernisse auch für grob-
körnigere WC-Co-Hartmetalle noch nicht untersucht. Im derzeit verfügbaren 
Schrifttum findet man keine Angaben zum Festigkeits- und Versagensverhal-
ten von near-nanokristallinen WC-Co-Werkstoffen unter Druckbeanspru-
chung bei unterschiedlichen Beanspruchungsgeschwindigkeiten und Span-
nungszuständen. Bekannt sind dagegen die Versagensmechanismen von na-




2.5 Ziele der Arbeit 
Das erste Ziel dieser Arbeit ist die Herstellung dichter, homogener WC-Co-
Hartmetalle mit WC-Korngrößen unterhalb von 300 nm und unterschiedli-
chen Bindergehalten unter Nutzung der Technologie des feldaktivierten Sin-
terns (FAST). Dazu sollen zunächst homogene Mischungen aus den feinst-
möglichen kommerziell verfügbaren WC- und Co-Pulvern hergestellt werden. 
Anschließend soll auf effiziente Weise ein geeigneter Sinterprozess gefunden 
werden, der zu Proben mit den angestrebten Eigenschaften führt. Ferner soll 
der Einfluss der Prozessparameter auf die Verdichtung und die sich einstel-
lenden Mikrostruktureigenschaften der Hartmetalle untersucht werden. Da-
mit sollen günstige Parametereinstellungen aufgezeigt werden. 
Eine adäquate Sinterstrategie soll erprobt und gegebenenfalls weiterentwi-
ckelt werden. Der Prozess soll folgende Anforderungen erfüllen: 
 
 Reproduzierbarkeit, 
 Möglichkeit des Hochskalierens auf größere Probengeometrien, 
 Übertragbarkeit auf WC-Co-Pulver mit unterschiedlichen Co-Anteilen 
sowie 
 Übertragbarkeit auf WC-Co-Pulver mit unterschiedlichen Korngrößen. 
 
Mit Hilfe eines in der Praxis gut umsetzbaren Berechnungsansatzes soll eine 
Vorhersage der notwendigen Sinterparameter für verschiedene near-nano 
WC-Co-Hartmetalle möglich sein. 
 
Im zweiten Teil dieser Arbeit soll das Festigkeits- und Versagensverhalten an 
den höhercobalthaltigen hergestellten Hartmetallen bei verschiedenen Bean-
spruchungsbedingungen untersucht werden. Relevante Lastfälle sind hierbei 
verschiedene Beanspruchungsgeschwindigkeiten, Spannungszustände sowie 
mehrfache schlagdynamische Beanspruchungen. Abschließend soll das Bruch-
festigkeitsverhalten mit geeigneten Modellen beschrieben werden. 
Der wissenschaftliche Erkenntnisgewinn soll als Grundlage für die Weiter-
entwicklung dichter FAST-WC-Co-Materialien mit verbesserten Eigenschaf-
ten durch die gezielte Einstellung bestimmter Korngrößen und Bindergehalte 
dienen. Die Ergebnisse der Festigkeitsuntersuchungen sollen beispielsweise bei 




3 Materialien und Methodik 
3.1 Ausgangsmaterialien 
Als Ausgangsmaterialien wurden die feinsten, nach dem Stand der Technik 
erhältlichen, WC- und Co-Pulver genutzt. Dies waren das Wolframcarbid-
Nanopulver “WC(DN 4-0)” (Fa. H.C. Starck) sowie das feinkörnige Co-
Pulver “Co-HMP” (Half Micron Powder, Fa. Umicore). Die spezifische Ober-
fläche des WC-Pulvers beträgt laut Hersteller sBET,WC=3,8-4,2 m2/g und die 
des Co-Pulvers sBET,Co=4,0 m2/g [199], [200]. Die mittels Heißgasextraktion im 
Rahmen einer eigenen Messung ermittelten Sauerstoffgehalte der Ausgangs-
pulver betragen 0,32 Ma.-% für das WC und 1,33 Ma.-% für das Co. 
 
3.2 Prozesskette der Probenherstellung mittels FAST 
Die Ausgangspulver zur Herstellung von WC-Co wurden in einer Glovebox 
„UNIlab“ (Fa. M. Braun) unter Argon 4.9 gelagert und verarbeitet. Die 
Mischmahlung von m=45 g WC-Co-Pulver erfolgte in einer Planetenkugel-
mühle „Pulverisette 6“ (Fa. Fritsch) mit WC-Kugeln mit einem Durchmesser 
von d=5 mm und einem ball to powder ratio (BPR) von 6:1 unter Zugabe 
von V=30 ml Cyclohexan und m=0,04 g N-(Talg-Alkyl)-1,3-
Propandiaminoleat als Dispergiermittel. Vor dem Ausschleusen wurde der 
gefüllte Mahlbecher (V=80 ml) mit Hartmetall-Auskleidung in einen 
X40Cr14-Becher eingebracht und fest verspannt, um das Eindringen von 
Luftsauerstoff zu vermeiden. Nach jeweils t=20 min Mahlen bei n=130 min-1, 
folgten t=10 min Pause zur Vermeidung einer Temperaturerhöhung sowie 
ein Wechsel der Drehrichtung. Die gewünschte Mahldauer wurde durch die 
Anzahl der Wiederholungen eingestellt. Nach der Mischmahlung wurde der 
verspannte Mahlbecher wieder in die Glovebox eingeschleust und geöffnet. 
Die gemahlenen Pulver wurden so bei Raumtemperatur unter gelegentlichem 
Umrühren für t=24 h getrocknet und anschließend gesiebt. Im Anschluss 
daran wurde die vorbereitete Sintermatrize in der Glovebox mit den aufberei-
teten Pulvern befüllt. Da im Rahmen der hier durchgeführten Versuche je 
Mahlcharge nur m=45 g Pulver zur Verfügung standen, wurde eine Graphit-
form mit din=20 mm verwendet. Außendurchmesser und Höhe der Form be-
trugen dau=40 mm und h=48 mm. In die mit Graphitfolie ausgekleidete 
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Form wurden zunächst ein Pressstempel (h=35 mm) sowie zwei Graphit-
plättchen (d=20 mm) eingebracht. Dann wurden mWC-Co=22 g Pulver in die 
Form eingefüllt, zwei weitere Graphitplättchen aufgelegt und die Form mit 
einem Pressstempel verschlossen. In einem geschlossenen Behältnis wurde die 
gefüllte Form zur Sinteranlage transportiert. Dort wurde das Pulver in der 
Form unverzüglich mittels einer Handpresse auf eine Schüttdichte von ca. 
5 g/cm3 gebracht. Die Form wurde mit einem Graphitfilzmantel zur thermi-
schen Isolation versehen und in die Sinteranlage eingebaut. Direkt im An-
schluss erfolgte der Sintervorgang unter Feinvakuumatmosphäre. Mit der hier 
verwendeten Sinteranlage „HP D 25/2“ (Fa. FCT Systeme GmbH) kann eine 
maximale elektrische Leistung von 78 kW realisiert werden. Die maximale 
Stromstärke und Spannung betragen Imax=8 kA bzw. Umax=8 V. Bei der An-
lage kann eine Variation der Puls- und Pausenzeiten zwischen 1 und 255 ms 
gewählt werden. In den hier durchgeführten Versuchen wurde ein On/Off-
Pulsmuster von 10:5 ms ohne Gruppierung genutzt. Eine Industriesteuerung 
(Fa. Stange Elektronik GmbH) mit zugehöriger Software steuert die Anlage. 




            
Abbildung 14: (a) Sinteranlage HP D 25/2 und (b) Temperatur- und Kraft-
Zeit-Verlauf einer typischen Sinterprozedur 
 
Beim FAST-Sintern sind der Temperatur-Zeit- sowie der Presskraft-Zeit-
Verlauf variabel einstellbar. Das Aufheizen erfolgt allein über den gepulsten 
Stromfluss durch Werkzeug und Pulver. Die programmierte Solltemperatur 
(Führungsgröße) wird durch Messung der aktuellen Temperatur (Regelgröße) 
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in einer Bohrung im Oberstempel mit einem Pyrometer „IGA5“ (Messbereich 
400-2500 °C, Brennweite 1100 mm) und Anpassung der Gleichstrompulse 
(Stellgröße) über einen PID-Regler geregelt. Wärmesenken entstehen einer-
seits durch Wärmestrahlung und andererseits durch Wärmeleitung durch die 
wassergekühlten Stahlstempel. Konvektion ist aufgrund der Feinvakuumat-
mosphäre vernachlässigbar. 
 
FAST-Prozesse mit WC-Co wurden zur Identifikation der Haupteinflusspa-
rameter und Prozessvalidierung, zur Überprüfung der Übertragbarkeit auf 
geringere Co-Gehalte und Partikelgrößen, zur Prozessanpassung, zum Up-
scaling auf größere Probengeometrien sowie zur Probenherstellung für Festig-
keitsuntersuchungen durchgeführt. Eine Übersicht zeigt Tabelle 3. 
 
Tabelle 3: Übersicht über die FAST-Versuche 





TS, tS, F(t), 
dTheiz/dt, dTkühl/dt 
2 Validierung des Prozesses / Probenherstellung 14 - 
3 Übertragbarkeit auf xCo↓ 5 xCo 
4 Übertragbarkeit auf dP↓ 3 tMahl 
5 Prozessanpassung auf dP↓ 6 Ts, dTkühl/dt 
6 Upscaling 3 mPulver 
7 Probenherstellung für Festigkeitsuntersuchungen 50 xCo 
 
3.3 Methodik zur Prozessoptimierung 
Zur Erarbeitung der Prozessparameter, mit denen dichte WC-Co-
Sinterkörper herstellbar sind, wurde zunächst der maximale Co-Anteil von 
12 % gewählt, da hier die Gefahr des Aufschmelzens und Austretens von Co 
aus der Matrize am größten ist. Es wurde das 500 min gemahlene Pulver 
verwendet. Mögliche Vorgehensweisen zur Versuchsplanung sind schematisch 
in Abbildung 15 dargestellt. Der hier verwendete Weg ist hervorgehoben 
(Felder mit Farbfüllung). 
Unter der Annahme, dass ein erfolgreicher Prozess auf weniger kritische Co-
Gehalte übertragbar ist, wurde nach der IDDOV-Methode (Identify, Define, 
Design, Optimize & Validate) eine Versuchsreihe mit 12 Sinterversuchen 
durchgeführt [201]. Dabei wurde mit Hilfe 3-stufiger Versuchspläne eine ge-
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nau ausgewählte Teilmenge an Kombinationen gezielt variierter Prozesspa-
rameter getestet. Als Hauptziel wurde eine relative Dichte von 99,8 % festge-
legt („Identify“-Schritt). Damit war für den „Define“-Schritt eine Festlegung 
der relativen Dichte als primäres Qualitätsmerkmal sinnvoll. 
 
 
Abbildung 15: Eigene Vorgehensweise zur Prozessoptimierung, in Anlehnung 
an  [201] und  [202] 
Ziel: rel = 99,8 % 
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1. Qualitätsmerkmal: rel 
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Als sekundäre Qualitätsmerkmale wurden die Mikrostrukturparameter dWC, C 
und Co festgelegt. Bei der Gestaltung der Versuchspläne im „Design“-Schritt 
wurden einerseits der Wissensstand aus dem internationalen Schrifttum 
(sinnvolle Parametergrenzen) und andererseits eigene Ergebnisse („Optimi-
ze“-Schritt) berücksichtigt. Somit wurden diese beiden Schritte in direkter 
Wechselwirkung mit Rückkopplung umgesetzt. Ähnlich wie bei genetischen 
Algorithmen, konnte so bereits während der Versuchsplanung und Durchfüh-
rung eine Selektion in Richtung Optimum erzielt werden. Diese Vorgehens-
weise wurde gewählt, da einerseits bedingt durch die aufwendige Vorberei-
tung nur geringe Pulvermengen zur Verfügung standen und andererseits der 
Zeitrahmen für die Prozessfindung sehr begrenzt war. Mit Hilfe des Multile-
vel-Designs hätten beispielsweise 3n Versuche, also bei 5 Faktoren 243 Versu-
che durchgeführt werden müssen. Die Berechnung von Varianzen und Prüf-
größen mit Hilfe datenanalytischer und strukturprüfender statistischer Ver-
fahren, zum Beispiel mit einer multiplen ANOVA, ist hier nicht sinnvoll, da 
nur Einzelversuche ohne Wiederholung durchgeführt wurden. 
 
3.4 Charakterisierung der Pulver und Sinterkörper 
Die Ermittlung der spezifischen Oberfläche sBET des Pulvers mit Hilfe der 
BET-Analyse erfolgte in Anlehnung an DIN ISO 9277 an einem „Coulter SA 
3100“ [203]. Aus dem linearen Bereich der Adsorptionsisotherme wurde unter 
Einbeziehung der fraktalen Dimension Df des Pulvers die durchschnittliche 
Pulverpartikelgröße dBET errechnet [78], [77]. 
 
Die Dichte der FAST-Proben wurde in Anlehnung an DIN EN ISO 3369 (Ar-
chimedes-Prinzip) mit einer „Kern-єW420-32M“-Waage ermittelt [204]. Ab-
weichend von der Norm wurde Leitungswasser als Wägeflüssigkeit verwendet. 
Die relative Dichte errechnet sich nach Gleichung (50). 
߷௥௘௟ ൌ ߷߷௧௛ (50) 













 bzw.  ߷஼௢ ൌ ௡ಶೋ⋅஺ೝ⋅௠ೠ௔ಸయ . (52), (53) 
 
Als Basis für die Berechnung der theoretischen Dichte th dienten Daten-
bankwerte nach [205]. 
 
Zur Ermittlung der Härte nach DIN ISO 3878 wurden Vickers-
Härteeindrücke mit dem Härteprüfer „HPO250“ (Fa. WPM Werkzeug-
prüfsysteme Leipzig GmbH) in die polierte Probenoberfläche gesetzt und an-
schließend an einem Lichtmikroskop „Neophot 30“ (Fa. Carl Zeiss Jena 
GmbH) bei 200-facher Vergrößerung vermessen [206]. 
Die Risszähigkeit wurde aus der Länge der an den Ecken der Vickerseindrü-
cke auftretenden Risse, die als Palmqvist-Risse angesehen werden, mit Glei-
chung (54) errechnet [59]. 
ܭூ௖ ൌ 0,0028ඨܪܸ ⋅ ܨ∑ ݈௜  (54)
Um Indenterbeschädigungen zu vermeiden, wurde bei Proben mit Co-
Gehalten xCo≤6 % eine maximale Prüflast von Fmax=98,1 N verwendet. 
Hochcobalthaltige Proben wurden zusätzlich mit Fmax=294,3 N geprüft, um 
eine Vergleichbarkeit zu Referenzwerten zu gewährleisten. 
 
Für Untersuchungen am REM wurden die Proben mit einer Diamanttrenn-
scheibe getrennt und anschließend mit einer „Predopress“ (Fa. Struers) bei 
ca. T=170 °C (theiz=3 min, thalte=6 min, tkühl=6 min) und F=15 kN warm-
eingebettet. Der Durchmesser der Einbettproben betrug d=25 mm. Die ver-
wendeten Granulate waren „DuroFast“ und „MultiFast“ (Fa. Struers). Das 
Schleifen und Polieren der Proben bis auf 1 μm erfolgte am Gerät „Abramin“ 
(Fa. Struers). Kurz vor der REM-Untersuchung wurden die polierten Proben 
mit Murakami-Reagens (m=10 g Kaliumhexacyano-ferrat(III) (K3[Fe(CN)6]) 
und m=10 g Kaliumhydroxid (KOH) in V=200 ml Wasser) für t=5 s geätzt, 
entmagnetisiert und mit Kohlenstoff bedampft [30]. 
 
Mit Hilfe des REM „LEO 1530“ (Fa. Carl Zeiss) wurden sowohl die Pulver 
als auch die Volumenhartstoffe im Sekundärelektronen- (SE) und Rückstreu-
elektronenkontrast (BSE) untersucht. Die SE-Bilder wurden zur Ermittlung 
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der Partikelgrößenverteilung der Pulver mit einem Matlab-Skript und zur 
Versagensanalyse der beanspruchten Volumenhartstoffe genutzt. An BSE-
Aufnahmen der Sinterproben wurden mittels Bildanalyse mit der Software 
„Aquinto a4i-Analysis“ nach dem Linienschnittverfahren in Anlehnung an 
[30] die Korngrößen des WC vermessen. Mit Hilfe von Matlab wurde an die 
Partikel- bzw. Korngrößenverteilung eine logarithmische Normalverteilung 
angefittet und daraus die mittlere Partikelgröße dP bzw. die mittlere WC-
Korngröße dWC ermittelt. Die charakteristischen Hartmetall-Mikrostruktur-
parameter mittlere freie Weglänge des Co Co und Kontiguität C wurden mit 
den Gleichungen (55), (56) aus den Bildanalysedaten ermittelt. Der Volu-
menanteil des Co Co wurde aus der Einwaage berechnet. 
ߣ஼௢ ൌ ௗೈ಴⋅ఝ಴೚ሺଵି஼ሻ⋅ሺଵିఝ಴೚ሻ bzw.  ܥ ൌ
ேೈ಴ିே಴೚
ேೈ಴ . (55), (56) 
 
Mit Hilfe von Ultraschall-Laufzeitmessungen nach der Impuls-Echo-Methode 
wurden die Longitudinal- und Transversalwellengeschwindigkeiten cl und ct, 
die Rayleighwellengeschwindigkeit nach Gleichung (30), die Elastizitätsmo-
duln E, die Schubmoduln G sowie die Poissonzahlen  der planparallel ge-
schliffenen FAST-Volumenhartstoffe ermittelt. Nach [207] gelten die Zusam-
menhänge 
ܧ ൌ ߷ ଷ⋅௖೗మ⋅௖೟మିସ⋅௖೟ర௖೗మି௖೟మ ,  ܩ ൌ ߷ ⋅ ܿ௧
ଶ und ߭ ൌ ଵଶ ⋅
௖೗మିଶ⋅௖೟మ
௖೗మି௖೟మ
. (57), (58), (59) 
Für die Schalllaufzeitmessungen wurden ein „Hitachi Oscilloscope V-1565“ 
und ein „Panametrics computer controlled pulser/receiver Model 5800“ sowie 
die fokussierenden Prüfköpfe „V110“ (Longitudinalwelle) und „V156“ 
(Transversalwelle) mit einer Prüffrequenz von jeweils f=5 MHz genutzt. 
 
3.5 Druckfestigkeitsuntersuchungen 
Besondere Anforderungen an Proben für die Druckfestigkeitsprüfung von na-
nokristallinen, spröden Materialien sind exakte Geometrien (Parallelität, 
Rundheit, Winkligkeit), eine hohe Oberflächenqualität, keine Gefügeverände-
rungen und insbesondere keine Risse oder Poren durch die Probenfertigung. 
Daher war eine wichtige Grundvoraussetzung für die Bearbeitung der Aufga-
benstellung die Ermittlung eines optimalen Fertigungswegs für Zylinder-
stauchproben aus den hergestellten Sinterkörpern. Tabelle 4 zeigt die Effekte 
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verschiedener Fertigungstechnologien auf ein FAST-WC-12Co-Hartmetall. 
Die gemittelte Rautiefe RZ wurde nach dem Tastschnittverfahren mit einer 
5 μm-Diamantspitze an einem „Perthometer MP4“ (Fa. Mahr Perthen) ge-
messen. 
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- beste Qualität 
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  versagen  Kosten! 
Wasserstrahlschneiden 1,89 50,00 
- hoher Verschnitt 
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Wie aus Tabelle 4 ersichtlich, ist Ultraschallbohren mit Diamantbohrern die 
exakteste Methode, um kreisförmige Geometrien aus Hartmetallen zu erzeu-
gen. Da jedoch beim Ultraschallbohren bei einigen der hier untersuchten Ma-
terialien die verwendeten Bohrer versagt haben, wurde ein anderer Ferti-
gungsweg gewählt. Aus den auf eine Höhe von h0=4±0,01 mm planparallel 
geschliffenen Proben wurden zunächst Zylinderproben mit einem Durchmes-
ser von d=5 mm herauserodiert und anschließend auf einen Durchmesser von 
d=4 mm außenrundgeschliffen. Nach dem Außenrundschleifen wurden die 
Stirnflächen der Proben poliert, um schleifbedingte Unebenheiten zu glätten. 
 
Da die Verformung spröder Werkstoffe zum überwiegenden Teil im elasti-
schen Bereich stattfindet, soll hier immer die elastische Stauchrate als Be-
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zugsgröße für die Beanspruchungsgeschwindigkeit genutzt werden. Sie ergibt 
sich nach Gleichung (60). 
ߝሶ ൌ ݀ߝ௘௟݀ݐ  (60) 
Festigkeitstests wurden an WC-Co-Hartstoffen mit Bindergehalten von xCo=6 
bis xCo=12 % unter Druckbelastung bei unterschiedlichen Beanspruchungsge-
schwindigkeiten realisiert. Multihit-Versuche zur Untersuchung der Schädi-
gungsentwicklung erfolgten an einem modifizierten Split-Hopkinson-Pressure-
Bar-Aufbau (MSHPB) in Verbindung mit der Wirbelstromprüfung an WC-
6Co und WC-12Co. Der Einfluss des Spannungszustands auf die Festigkeit 
wurde ebenfalls an diesen beiden Materialien mit Hilfe von auf die Zylinder-
proben aufgeschrumpften Spannhülsen bei statischer Beanspruchung unter-
sucht. 
 
3.5.1 Statische Tests an einer servohydraulischen Prüf-
einrichtung 
Die Ermittlung der Festigkeitseigenschaften unter quasi-statisch bis moderat 
steigender Druckbeanspruchung mit elastischen Stauchraten von 
1,95·10-4 s-1 ≤  ≤ 2,21·10-1 s-1 wurde an einer servohydraulichen Univer-
salprüfmaschine „MTS 810“ in Feinwegregelung durchgeführt. Die Datener-
fassung erfolgte mit Hilfe des zugehörigen „FlexTest-SE“-Reglers und der 
Software „793.10 MultiPurpose TestWare“ (MPT) bei Samplingraten von 
f=50-2500 Hz. Die Maschinensteifigkeit ist gegenüber der hohen Steifigkeit 
der FAST-WC-Co-Hartstoffe relativ gering. Daher wurde die Stauchung di-
rekt an der Probe über Dehnungsmessstreifen (DMS) gemessen, um Messun-
genauigkeiten zu vermeiden. Dazu wurde an ausgewählten Proben ein DMS 
„EA-06-031CF-120“ (Fa. Vishay Micro-Measurements, R=120 Ω) mit einer 
Messlänge von l=0,79 mm mit Kaltkleber fixiert und als Viertelbrücke ver-
schaltet. Die auftretende Differenzspannung wurde mit einem Tektronix-
Verstärker „AM 502“ vervielfacht. Die Probenstauchung ߝ ergibt sich nach 
Gleichung (61) aus der gemessenen Spannungsdifferenz UDMS, dem Brücken-
faktor1 B, dem Verstärkungsfaktor kVer, dem k-Faktor des DMS kDMS und der 
Brückenspeisespannung USp. 
                                     
1 Viertelbrücke: B=1; Halbbrücke: B=2; Vollbrücke: B=4 
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Im Bereich des linearen Anstiegs des DMS-Signals bei Kraftaufbringung 
(elastische Verformung der Probe) wurde die Stauchrate nach Gleichung (60) 
bestimmt. 
Die Kraftmessung erfolgte über eine maschineninterne Kraftmessdose mit 
einem kalibrierten Messbereich bis Fmax=190 kN. Die Druckfestigkeit wurde 
aus der Maximalkraft Fmax (bei Fragmentierung der Probe) und der Proben-
querschnittsfläche A nach Gleichung (62) errechnet. 
ߪௗ஻ ൌ ܨ௠௔௫ܣ  (62)
Das Eindrücken der Probe in die Maschinenstempel wurde durch Lagerung 
der Probe zwischen zwei mit Fett geschmierte Hartmetallstauchplatten ver-
hindert. Aufgrund der hohen Härte der hier untersuchten Werkstoffe ließ sich 
ein leichtes Eindrücken der Proben in die Stauchplatten nicht vermeiden. Das 
Ausmaß dieses systematischen Fehlers, der durch die entstehenden Span-
nungskonzentrationsstellen zu einem vorzeitigen Versagen der Proben und 
somit zu einer tendenziell zu niedrig ermittelten Bruchfestigkeit führt, wird 
jedoch für alle durchgeführten Druckversuche als konstant betrachtet, da für 
jeden Versuch neue bzw. überarbeitete Platten und einheitliche Stauchpro-
bengeometrien verwendet wurden. 
 
3.5.2 Dynamische Tests am Fallwerk 
An einem Fallwerk mit einem Fallgewicht von m=190 kg konnten Druckver-
suche mit Stauchraten von 35 s-1 ≤  ≤ 50 s-1 realisiert werden. Die Fall-
höhen betrugen 40 mm ≤ h ≤ 50 mm. Es wurden Hartmetallstauchplatten 
zur Krafteinleitung in die Probe genutzt. Um ein Versagen der Stauchplatten 
zu vermeiden, wurde mit Hilfe einer Schelle ein Umschlingungsdruck aufge-
bracht, der den zum Versagen führenden Zugspannungen in der Stauchplatte 
entgegenwirkt. Für den Fall, dass die Hartmetallstauchplatte dennoch ver-
sagt, wurde zusätzlich eine S652-Stahl-Stauchplatte verwendet, um Stempel-
beschädigungen zu vermeiden. Zur Kraftmessung diente der mit zwei DMS 
„1-LY41-1.5/350“ (Fa. HBM GmbH, R=350 Ω) instrumentierte Oberstempel 
aus warmausgelagertem Maraging-Stahl (1.2709), der zuvor statisch kalibriert 
wurde. Die Wegmessung zur Einstellung und Ermittlung der Fallhöhe erfolg-
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te über ein magnetinduktives Inkrementalwegmesssystem (Fa. Kübler Group) 
mit einer Auflösung von l=10 μm. Analog zu den quasistatischen Versuchen 
wurde die Stauchung mit DMS direkt an der Probe gemessen. Die Abtastrate 
der Signalerfassung betrug f=1 MHz. Die Signale wurden über einen Tektro-
nix-Verstärker „AM 502“ verstärkt und mit Hilfe eines „Genesis“- Datener-
fassungssystems (Fa. Genesis HighSpeed) und der zugehörigen Software 
„Perception“ aufgezeichnet. Ausgewertet wurden die Versuche mit der Soft-
ware „FAMOS Version 6.0“ (Fa. imc Messsysteme GmbH). 
 
3.5.3 Dynamische Tests am MSHPB 
Die Untersuchung der Druckfestigkeitseigenschaften bei elastischen Stauchra-
ten von 2·102 s-1 ≤  ≤ 5·102 s-1 erfolgte am MSHPB. Der MSHPB ist in 
Abbildung 16 schematisch dargestellt. 
 
 
Abbildung 16: MSHPB, schematisch 
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Die Probe befindet sich zwischen Eingangs- und Ausgangsstab. Ein stabför-
miges Projektil wird mittels Druckluft beschleunigt und auf den Eingangsstab 
geschossen. Dadurch wird ein Druckimpuls im Eingangsstab induziert, der 
den Stab durchläuft und schließlich die Probe trifft und auf Druck bean-
sprucht. Speziell für schlagdynamische Druckfestigkeitstests an hochharten 
Stoffen waren gegenüber der konventionellen Hopkinson-Technik folgende 
Modifikationen nötig: 
 
1. Es wurde ein Komposit-Impulsformer (Gummi und Kupferscheibe) 
genutzt, um einen glockenförmigen Druckimpuls zu erzeugen. So 
wird die Probe mit einer überwiegend konstanten Dehnrate bean-
sprucht und es stellt sich ein Spannungsgleichgewicht in der Probe 
ein, bevor es zum Bruch kommt. Beanspruchung und Materialant-
wort überlagern sich zeitrichtig. Außerdem wird so im Vergleich zu 
einem Rechteckimpuls mit gleicher Periodendauer (konventionelle 
Hopkinsontechnik) eine geringere Energie eingebracht und eine ex-
zessive Fragmentierung der Probe wird vermieden. Dies ist auch 
für eine Rückgewinnung intakter aber mikrorissbehafteter Proben 
notwendig [208], [209].  
2. Er wurden Stangen aus hochfestem Maraging-Stahl (1.2709) mit 
einem Durchmesser von d=19,7 mm verwendet, um eine plastische 
Deformation der Stangen auszuschließen.  
3. Zur Anpassung der mechanischen Impedanz werden Hartme-
tallstauchplatten mit einem Durchmesser von d=12,33 mm ver-
wendet. 
4. Um ein Eindrücken der Hartmetallstauchplatten in die Stangen zu 
verhindern, werden zusätzlich Stahlstauchplatten mit einem 
Durchmesser von d=19,7 mm verwendet. 
5. Stangenlängen und Impulsdauern wurden so gewählt, dass minima-
le Dispersionseffekte auftreten. Die Länge des Eingangsstabs betrug 
lES=1850 mm. Typische Impulsdauern lagen bei knapp 200 μs.   
6. Die Probenstauchung wird wie bei den quasi-statischen Versuchen 
mit DMS direkt auf der Probe gemessen. 
7. Um eine Einfachbelastung der Probe zu gewährleisten, wird eine 
kürzere Ausgangsstange mit lAS= 930 mm verwendet. So wird die 
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Probe entkoppelt, bevor ein reflektierter Impuls aus dem Eingangs-
stab eingekoppelt werden kann [100]. 
 
Im Anhang A findet man Näheres zu den Modifikationen. 
 
Eingangs- und Ausgangsstange des MSHPB sind an den Messstellen jeweils 
mit vier DMS „1-LY41-1.5/350“ (Fa. HBM, R=350 Ω) in Halbbrückenschal-
tung instrumentiert. Die Projektilgeschwindigkeit konnte mit zwei „FIA-F“-
Infrarotlichtschranken (Fa. Sensor Instruments GmbH) gemessen werden. 
Das Lichtschrankensignal wurde außerdem als Trigger für den Start der Ver-
suchszeit genutzt. Die Signalerfassung und Auswertung wurde analog zu den 
Fallwerksversuchen allerdings mit einem Sampling von f=20 MHz während 
der Versuchszeit durchgeführt.  
Zur Ermittlung der dynamischen Druckfestigkeit wurde ein Ladedruck von 
p=1,5 bar und ein Projektil mit l=194 mm Länge genutzt. Die Multihit-
Versuche am MSHPB wurden mit unterschiedlichen Ladedrücken unterhalb 
von 1 bar durchgeführt. Dies erlaubt eine schlagartige Druckbeanspruchung 
mit unterschiedlichen verhältnismäßig hohen Spannungen, die jedoch nicht 
zum Versagen führen. 
 
Zur Ermittlung der Spannung in der Probe wurde mit Gleichung (63) 
(3-Wellenanalyse) der Mittelwert aus den Spannungen gebildet, die aus den 
Dehnungsimpulsen der Stäbe ermittelt wurden. 
ߪௗ,ௗ௬௡ ൌ ߪௗ,ௗ௬௡,ாௌ ൅ ߪௗ,ௗ௬௡,஺ௌ2  (63) 
Diese errechnen sich aus Gleichung (64) (2-Wellenanalyse) für die Wellenein-
gangsseite und aus Gleichung (65) (1-Wellenanalyse) für die Wellenausgangs-
seite. 
ߪௗ,ௗ௬௡,ாௌ ൌ ܣௌ௧௔௕ܣ௉௥௢௕௘ ܧௌ௧௔௕ሺߝ௜ െ ߝ௥ሻ (64) 
 
ߪௗ,ௗ௬௡,஺ௌ ൌ ܣௌ௧௔௕ܣ௉௥௢௕௘ ܧௌ௧௔௕ሺߝ௧ሻ (65) 
Dabei wurde jeweils mit den Maximalwerten der versuchsrelevanten Bereiche 
gerechnet. Typische DMS-Messsignale sind in Abbildung 17 beispielhaft für 
einen Festigkeitstest an einer WC-12Co-Probe dargestellt. Für die Versuchs-
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auswertung sind die Impulse i, t und r interessant. Der in der Grafik darge-
stellte Bereich r,nach Bruch kommt durch die Reflexion des „Rest-
Eingangsimpulses“ nach Fragmentierung der Probe an dem dann vollkommen 
freien Ende des Eingangsstabs zustande. 
 
 
Abbildung 17: Dehnungssignale am MSHPB, Beispiel: WC-12Co 
 
3.5.4 Wirbelstromprüfung nach Multihit-Beanspruchung 
Zur Untersuchung der Schädigungsentwicklung nach Multihit-
Beanspruchungen wurden ausgewählte WC-6Co und WC-12Co-Proben im 
MSHPB mit Spannungen unterhalb ihrer Festigkeit schlagartig beansprucht 
und anschließend mit Hilfe der Wirbelstromtechnik geprüft. Physikalischer 
Hintergrund dieser Methodik ist eine Änderung der Leitfähigkeit mit zuneh-
mender Schädigung. Die Wirbelstromuntersuchungen wurden mit Hilfe eines 
„ELOTEST N 300“ und der zugehörigen Software „B300WinClient“ durchge-
führt. Es wurde eine Tastsonde „PLA 32-11“ mit einer Wirkbreite von 10 
mm genutzt, auf der die Proben mit Hilfe einer Positioniervorrichtung mittig 
platziert wurden. Daraus ergibt sich für die Spule ein Füllfaktor von =0,16. 
Auf Basis des Zusammenhangs für die Standardeindringtiefe nach Gleichung 
(66) und den Materialeigenschaften wurde die optimale Frequenz zur Erfas-
sung der gesamten Probenhöhe mit der Tastsonde berechnet. 

























tAnstieg =   tVersuch =     tr
Bruch
tImpuls = 2·tAnstieg
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ߜ ൌ 1ඥߨ ⋅ ݂ ⋅ ߪ ⋅ ߤ଴ ⋅ ߤ௥
 (66) 
Die relative Permeabilität μr wurde am IFW Dresden gemessen. Die zugehö-
rigen Hysteresekurven sind im Anhang B aufgezeigt. Aufgrund der ferromag-
netischen Eigenschaften des Co konnte die Leitfähigkeit   der Hartmetalle 
nicht direkt gemessen werden. Daher wurde die Leitfähigkeit von binderfrei-
em WC an einem „Sigmatest 2.069“ zu WC=4,55 MS/m gemessen und für 
das Co der Literaturwert Co=16 MS/m nach [17] verwendet. Mit Gleichung 
(67) wurde die Leitfähigkeit der Hartmetalle berechnet. 
ߪௐ஼ି஼௢ ൌ ݔௐ஼ߪௐ௖ ൅ ݔ஼௢ߪ஼௢ (67) 
Mit den in Tabelle 5 gezeigten Werten ergeben sich für variierende Prüffre-
quenzen die in Abbildung 18 dargestellten Eindringtiefen. 
 






WC-6Co 5,237 1,477 
WC-12Co 5,924 1,900 
 































Abbildung 18: Eindringtiefen des Wirbelstroms für WC-6Co und WC-12Co 
 
Für die hier durchgeführten Untersuchungen wurde eine Prüffrequenz von 
f=5 kHz genutzt, was zu Standardeindringtiefen von WC-6Co=2,6 mm und 
WC-12Co=2,1 mm führte. Nach jeder schlagartigen Beanspruchung wurden die 
3 Materialien und Methodik 
87 
 
Stauchproben von beiden Stirnflächenseiten mit der Wirbelstromtechnik ge-
prüft, um das gesamte Probenvolumen mit einer hohen Empfindlichkeit zu 
erfassen. Vor jeder Messung erfolgte ein Abgleichen der Gerätesoftware mit 
Hilfe einer Referenzprobe. Die Hartmetallproben wurden nach jedem Schlag 
mit Hilfe einer Spule entmagnetisiert. 
Die Phase wurde mit Hilfe des Lift-offs so eingestellt, dass Impedanzänderun-
gen nur in y-Richtung sichtbar wurden. Pre- und Mainamplifier wurden auf 
40 bzw. 35 dB gesetzt. 
 
3.5.5 Umschlingungsdruck 
Der Einfluss des Spannungszustandes auf die statische Druckfestigkeit wurde 
an WC-6Co und WC-12Co untersucht. Mit Hilfe einer metallischen Presshül-
se aus HS-652 (1.3343) wurde ein Umschlingungsdruck auf die WC-Co-
Zylinderstauchproben aufgebracht. Dieses Material wurde aufgrund seines 
hohen Elastizitätsmoduls, seiner hohen Streckgrenze sowie seiner hohen An-
lassbeständigkeit gewählt (siehe Tabelle 6). 
 
Tabelle 6: Geometrie- und Materialkennwerte zur Berechnung des 
Umschlingungsdrucks 
Parameter Innenteil Innenteil Außenteil
 (WC-6Co) (WC-12Co) (HS-652)
dA [mm] ~ 4,0 ~ 4,0 6,79 
dI [mm] - - ~3,98 
RZ [μm]1 6,13 6,13 6,11 
E [GPa]2 631 569 239 
 [-]2 0,209 0,216 0,2807 
Rp [MPa]3 5270 3030 675 
 [K-1] 0,000006 [210] 0,000006 [210] 0,00013 [211]
1 Messung mittels Weißlichtinterferometrie 
2 Messung mittels Ultraschallmethode 
3 Ermittlung mittels statischem Stauchversuch 
 
Von dem Rundstahl-Ausgangsmaterial mit d=6,79 mm wurden zunächst 
l=11 mm  Stücke abgelängt. Diese Stücke wurden mit zentrischen Bohrun-
gen mit d=3,5 mm versehen, die danach mit Hartmetallreibahlen 
(d=3,96+0/0,004 mm bzw. d=3,98+0/0,003 mm) aufgerieben wurden. An-
schließend wurden diese Hohlzylinder an einer Trennmaschine „Secotom 50“ 
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geteilt, um zwei Presshülsen aus einem Rohteil mit einer Mindesthöhe von 
h=4,5 mm zu erhalten. Diese Höhe war nötig, um eine für den Fügevorgang 
notwendige Fase in die Bohrung einzubringen. Die Hülsen wurden mit SiC-
Schleifpapier der Körnungen 500 und 800 planparallel geschliffen und genau 
wie die Proben an einem Messmikroskop (Fa. Zwick) mit einer Genauigkeit 
von 0,001 mm vermessen. 
 
Der Fügevorgang für die Pressverbindung erfolgte nach DIN 7190 [138]. Die 
für die Fügung erforderliche Temperatur des Außenteils (Hülse) TA,Füge kann 
man aus den Material- und Geometrieeigenschaften der Verbindungspartner 
(siehe Tabelle 6) mit Gleichung (68) ermitteln. 
஺ܶ,ிü௚௘ ൌ ோܶ ⋅ ܷிü௚௘ߙ஺ ⋅ ݀ி௨௚௘ ൅
ߙூ
ߙ஺ ⋅ ሺ ூܶ െ ோܶሻ (68) 
In der Gleichung ist dFuge das Nennmaß des Fugendurchmessers und UFüge das 
Fügeübermaß, das sich aus dem Größtübermaß Ug und dem Fügespiel UsT 
nach Gleichung (69) ergibt. 
ܷிü௚௘ ൌ ௚ܷ ൅ ௦்ܷ ൌ ௚ܷ ൅ 0,001 ⋅ ݀ிü௚௘ (69) 
Die tatsächlich notwendige Ofentemperatur zu Erwärmung der Hülsen muss-
te wegen sehr hoher Rauheitswerte und vergleichsweise schneller Abkühlung 
der Hülse wesentlich höher eingestellt werden als die theoretisch errechnete. 
Hülsen mit einem Ist-Übermaß von 18-21 μm wurden bei einer Temperatur 
von 800 °C und einer Haltezeit von 90 s in einer Spezialhalterung erwärmt, 
in der dann der Fügevorgang durchgeführt wurde. So konnte ein schnelles 
Abkühlen der Hülse bei Verlassen des Ofenraumes vermieden werden. Um die 
WC-Co-Probe in die Hülse zu pressen, wurde die Probe ebenfalls in eine Hal-
terung eingebracht, um eine exakt winklige Ausrichtung zur Hülse zu gewähr-
leisten. Durch ein zügiges und präzises Eindrücken der Probe in die Hülse 
konnte eine Fügung ohne Verklemmung gewährleistet werden. Anschließend 
wurde die gefügte Hülse auf Probenhöhe planparallel heruntergeschliffen und 
bis auf 1 μm poliert. 
 
Der herrschende Umschlingungsdruck p wurde bei elastischem Verhalten 
nach DIN 7190 [138] und bei elastisch-plastischem Verhalten nach den Be-
rechnungsvorschriften von Kollmann [139] und Künne [136] mit einem Si-
cherheitsbeiwert von 1,2 ermittelt. Die Gleichungen sind in Tabelle C1 im 
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Anhang aufgelistet. Es konnten Umschlingungsdrücke bis zu 253 MPa reali-
siert werden. 
ߪௗ ൌ ܨ௉௏ሺߝሻ െ ܨுü௟௦௘ሺߝሻܣ௉௥௢௕௘  (70)
Die Ermittlung der Spannung in der Probe während des Stauchversuchs der 
Pressverbindung erfolgte nach Gleichung (70) mit der Stauchung  als Be-
zugsgröße. Dazu wurden zunächst leere Hülsen analog zu den Presshülsen 
wärmebehandelt, mit DMS instrumentiert und die Kraft-Stauchungskurven 
bei statischer Beanspruchung ermittelt. 
 
3.5.6 Fragmentanalyse 
Mit dem Analysegerät „CPA 4-2“ (Fa. Haver & Boecker) wurden die Bruch-
fragmente der geprüften Proben am Institut für Aufbereitungsmaschinen an 
der TU Bergakademie Freiberg fotografiert und bewertet. Die vorher ent-
magnetisierten Fragmente fallen über eine Dosierschwingrinne an einer CCD-
Zeilenkamera mit einer Zeilenauflösung von 4096 Pixeln vorbei und werden 
mit einer Frequenz von 60 MHz fotografiert. Lichtquelle ist eine Halogen-
lampe. Mit Hilfe der integrierten Steuerungs- und Auswerteelektronik können 
im hier genutzten Messbereich projizierte Einzelflächen mit Abmessungen von 
0,35 μm bis 15 mm erfasst werden, aus denen man Volumen-, Längen- sowie 
Anzahlverteilungen ermitteln kann [212]. 
Für die Bewertung der Fragmentgröße dF wurde in dieser Arbeit der Kreis-
äquivalenzdurchmesser, eingeteilt in Klassen von 0,2 mm, genutzt. Volumen-
anteile wurden basierend auf der Kugelform berechnet. Partikelanzahl- und 
Volumenanteile wurden durch Summenbildung aus den Einzelpartikeln bzw. 
Einzelvolumina der jeweiligen Fragmentgröße ermittelt. Als Maß für die 
Feinheit der Haufwerke wurden dF50 und dF75 mittels linearer Interpolation 
nach Gleichung (71) aus den Verteilungssummen der Äquivalenzdurchmesser 
ermittelt. 
 




4 Ergebnisse und Diskussion 
4.1 Pulvereigenschaften 
In Abbildung 19 sind REM-Aufnahmen der Ausgangspulver gezeigt. Eine 
Referenzmessung am WC-Pulver ergab eine im Rahmen der Herstelleranga-
ben liegende spezifische Oberfläche von sBET,WC=3,892 m2/g mit der fraktalen 
Dimension Df=2,50559. Dies führt zu einer mittleren Partikelgröße von 
dBET=123 nm. Für das Co-Pulver wurden sBET=3,745 m2/g und Df=2,42423 
ermittelt, was zu einer mittleren Partikelgröße von dBET=220 nm führt. An-
hand der Werte der fraktalen Dimension ist die glattere Oberfläche des Co im 
Vergleich zum WC deutlich zu erkennen. Der Durchmesser der Co-Partikel 
ist etwa doppelt so groß wie der der WC-Partikel. Das Volumen ist knapp-




Abbildung 19: REM-Aufnahmen der Ausgangspulver: (a) WC und (b) Co 
 
Die sich bei Variation von Co-Gehalt und Mahldauer ergebenden mittleren 
Partikelgrößen und fraktalen Dimensionen sind in Abbildung 20 dargestellt. 
Die mit einer Mahldauer von tMahl=500 min gemahlenen WC-Co-Pulver un-
terschiedlicher Co-Gehalte zeigen mit zunehmendem Co-Gehalt eine Steige-
rung der mittleren Partikelgröße, während die fraktale Dimension tendenziell 
kleiner wird. Dies ist auf einen Übergang von überwiegendem Sprödbruchver-
halten der Haufwerke mit sehr kleinen Co-Anteilen hin zu einem vermehrten 
„Verschmieren“ des Co und damit verbundener Partikelvergröberung sowie 
Glättung der Partikeloberflächen bei größeren Co-Gehalten zurückzuführen. 
Die mittlere Partikelgröße des WC-12Co-Pulvers entspricht in etwa der des 
WC-Ausgangspulvers. Mischungen mit geringerem Co-Anteil weisen kleinere 
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mittlere Partikelgrößen bis minimal dBET =111 nm bei xCo=2 % auf. Auffällig 
ist das WC-8Co-Pulver, dass relativ große Partikel in Verbindung mit einer 
vergleichsweise geringen fraktalen Dimension aufweist. 
 
Die Pulvermischung mit einem Binderanteil von xCo=12 % zeigt eine weitere 
Partikelverkleinerung bis auf dBET =108 nm bei Verdreifachung der Mahldau-
er. Die fraktale Dimension vergrößert sich mit steigender Mahldauer, sodass 
die Partikelgrößenverringerung trotz des verhältnismäßig hohen Anteils der 
duktilen Co-Phase auf ein sprödes Brechen der Partikel zurückgeführt werden 
kann. Für geringere Co-Gehalte ist ein ähnliches Verhalten anzunehmen, da 
dort der Anteil des spröden WC noch größer ist. 
Wie bereits in [213] mit Hilfe von XRD-Messungen gezeigt wurde, sinkt für 
WC-12Co bei Verlängerung der Mahldauer von 500 min auf 1000 min die 
Kristallitgröße des WC in Verbindung mit einem Anstieg der Defektdichte 
und einem starken Anstieg der Stapelfehleranzahl im Co. Eine weitere Ver-
längerung der Mahldauer auf 1500 min führt jedoch zu keiner weiteren Ver-
ringerung der WC-Kristallitgröße, da sich ein Gleichgewicht zwischen Defekt-




















































 Df xCo=12 %
 
Abbildung 20: (a) Einfluss des Co-Gehalts und (b) der Mahldauer auf die 
Partikelgröße und die fraktale Dimension 
 
Bei der Bildanalyse von REM-Aufnahmen der WC-12Co-Pulver mit unter-
schiedlicher Mahldauer ergaben sich die in Abbildung 21 dargestellten Parti-
kelgrößenverteilungen mit dem typischen Verlauf der Lognormal-Verteilung. 
Die Mittelwerte der Verteilung dP liegen etwa in derselben Größenordnung 
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wie die Werte der BET-Analyse dBET und zeigen auch die gleiche Tendenz. 
Dies zeigt, dass die BET-Methode für die hier genutzten Pulver zuverlässige 
Werte liefert. Für künftige Untersuchungen sollte sie bevorzugt werden, da 
man so wesentlich schneller zu einem Ergebnis der mittleren Partikelgröße 
kommt. Zudem kann eine Aussage zur Oberflächenbeschaffenheit der Partikel 




Abbildung 21: REM-Aufnahmen der WC-12Co-Pulver mit variierender 
Mahldauer und resultierende Partikelgrößenverteilungen mit Mittelwert dP 
 
4.2 FAST von WC-Co 
4.2.1 Prozessfindung für WC-12Co 
Tabelle 7 zeigt die festgelegten Faktoren und Stufen. Eine Übersicht über alle 
im Rahmen der Identifizierung der Haupteinflussparameter und Prozessfin-
dung durchgeführten Sinterversuche mit den verwendeten Stufen sowie den 
erzielten Werten für die relative Dichte ist in Tabelle 8 zu sehen. Tatsächlich 
wurden 11 Sinterversuche durchgeführt. Da einige Versuche mehreren Varia-
tionsgruppen zugeordnet werden können, sind sie der besseren Vergleichbar-
keit wegen in der Tabelle zweimal aufgeführt. Hervorgehoben sind jeweils die 
erzielten Bestwerte der relativen Dichte aus jeder Variationsgruppe. 
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In Abbildung 22 sind die erzielten relativen Dichten sowie der Effekt 
(=Änderung der Zielgröße bei Änderung des Faktorwertes) der einzelnen Pa-
rameter grafisch dargestellt. Eine ausführliche Zusammenstellung aller Ver-
suchsdaten ist in Tabelle D1 im Anhang zu finden. 
 
Tabelle 7: Faktoren und Ausgangsstufen zur Prozessfindung für WC-12Co 
Fak-
tor 
Stufe 1 2 3 
Parameter Einheit  
1 Ts °C 1220 1250 1300
2 ts min 3 5 10 
3 dTheiz/dt K/min 50 100 400 
4 dTkühl/dt K/min 87,5 93,3 99,5 
5 F(t) kN 25 (mit dTheiz/dt) 20 (1100 °C) 25 (1100 °C)
 
Tabelle 8: Layout und Daten zur Prozessfindung 
  
  
Faktor 1 2 3 4 5 rel
















1 1 2 3 2 1 96,9
2 ≡ 9 TS 2 2 3 2 1 97,1
3 3 2 3 2 1 95,5
4 2 1 2 2 1 97,1
5 ≡ 8 tS 2 2 2 2 1 98,2
6 2 3 2 2 1 98,1
7 ≡ 13 2 2 1 2 1 98,4
8 ≡ 5 dTheiz/dt 2 2 2 2 1 98,2
9 ≡ 2 2 2 3 2 1 97,1
10 2 2 1 1 3 98,8
11 ≡ 15 dTkühl/dt 2 2 1 2 3 99,8
12 2 2 1 3 3 99,1
13 ≡ 7 2 2 1 2 1 98,4
14 F(t) 2 2 1 2 2 99,1
15 ≡ 11 2 2 1 2 3 99,8
 
Wie aus Tabelle 8 ersichtlich, kann mit der Merkmalskombination 2-2-1-2-3 
ein Sinterprozess mit hinreichendem Erfolg realisiert werden. Das heißt, dass 
bei Verwendung einer Sintertemperatur von TS=1250 °C in Kombination mit 
einer Haltezeit der Sintertemperatur von tS=5 min, einer Heizrate von 
dTheiz/dt=50 K/min und einer Kühlrate von dTkühl/dt=93,3 K/min sowie dem 
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Aufbringen der Maximalkraft von F=25 kN in 1 min bei einer Temperatur 
von T=1100 °C Sinterkörper mit einer relativen Dichte von rel=99,8 % her-
gestellt werden können. Der erfolgreiche Prozess soll fortan als „Prozess 
A1083“ bezeichnet werden. Bei Betrachtung des jeweiligen Effekts max(rel) 
der einzelnen Parameter in den getesteten Intervallen fällt auf, dass die 
Haupteinflussgrößen die Sintertemperatur (mit bis zu 1,6 % Änderung der 
relativen Dichte bei Variation der Stufen) und der Kraft-Zeit-Verlauf (mit bis 
zu 1,4 % Änderung der relativen Dichte bei Variation der Stufen) sind. Ein 
„low-effect“-Parameter ist hier die Kühlrate mit nur 1,0 % Änderung der 
relativen Dichte bei Variation der Stufen. 
 




Abbildung 22: (a)-(e) Erzielte relative Dichten bei stufenweiser 
Parameteränderung und (f) Effekte der einzelnen Parameter 
 
Mit Hilfe der Mikrostrukturparameter als sekundäre Qualitätsmerkmale 
sollten Hinweise auf die Vorgänge während des Sintervorgangs gefunden wer-
den. Die sich ergebenden Differenzen sind jedoch in den meisten Fällen mar-
ginal. Bei Erhöhung der Sintertemperatur von 1220 °C auf 1250 °C ergibt 
sich ein Absinken der mittleren freien Weglänge des Co von 114 nm auf 
91 nm und bei einer weiteren Erhöhung von 1250 °C auf 1300 °C ein erneu-
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gender Sintertemperatur zunehmend besser verteilt. Bei Variation der Sinter-
zeit, der Heiz- und Kühlrate sowie des Kraftverlaufs sind in den hier unter-
suchten Stufen keine Effekte auf die Mikrostruktur erkennbar. REM-
Aufnahmen zeigen bei keiner der Proben Mischcarbidphasen. Dies wurde 
durch XRD-Messungen bestätigt. Die Abweichungen des mittels XRD ermit-
telten Co-Masseanteils von dem aus der Pulvereinwaage ermittelten sind 
marginal. 
 
Stellt man wie in Abbildung 23 die mechanischen Eigenschaften aller Test-
proben über den erzielten relativen Dichten dar, so ist im relevanten Intervall 
ein linearer Zusammenhang mit Gleichung (72) zwischen Härte und relativer 
Dichte (in %) erkennbar. 
ܪܸ30 ൌ 79,4495 ⋅ ߩ௥௘௟ െ 6212,22767 (72)























































Abbildung 23: Mittelwerte und Standardabweichungen der (a) Härte HV30 
und (b) Bruchzähigkeit KIc der WC-12Co-Proben als Funktion der relativen 
Dichte rel 
 
Ähnlich den Härtewerten korrelieren die Elastizitätsmoduln mit der relativen 
Dichte nach Gleichung (73) mit R2korr=0,966007. 
ܧ ൌ 15,433 ⋅ ߩ௥௘௟ െ 980,73982 (73)
Dies stimmt mit den bekannten Zusammenhängen für Keramiken gut über-
ein [57], [69]. Außerdem beweisen diese Zusammenhänge die Notwendigkeit 
von nahezu 100 % dichten Hartmetallen für mechanische Anwendungen. Die 
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Bruchzähigkeit KIc ist dagegen im hier untersuchten Bereich unabhängig von 
der relativen Dichte. 
 
4.2.2 Validierung des Prozesses 
Wie aus Tabelle D2 im Anhang ersichtlich ist, wurden 14 Wiederholungen 
des Prozesses A1083 am 500 min gemahlenen WC-12Co-Pulver durchgeführt. 
Dabei ergaben sich relative Dichten mit einer Schwankungsbreite von 
99,59 % bis 100 %. Der Mittelwert beträgt 99,86 %. Die Schwankungen sind 
einerseits auf unvermeidliche Unterschiede in der Partikelgrößenverteilung 
der Ausgangspulver und andererseits auf den Werkzeugaufbau zurückzufüh-
ren. Da beide Pressstempel beweglich sind und mehr oder weniger starkem 
Verschleiß unterliegen, ändern sich von Prozess zu Prozess die Werkzeugdi-
mensionen und die auftretenden Reibungskräfte. Dies kann zu unterschiedli-
chen Stempelpositionen führen, was wiederum Unterschiede in der Strom-
dichte- und Druckverteilung bewirkt. So entstehen bei jedem Prozess leicht 
anders geartete Temperatur- und Kraftfelder, die bei Wiederholung von Ver-
suchen mit identischen Parametern zu einer Verteilung der erzielten relativen 
Dichten führen. Für eine Serienproduktion von Materialien mit gleichbleiben-
den Eigenschaften ist der Sinteraufbau an der hier genutzten Anlage daher 
nicht geeignet. Auch die hohen Rüstzeiten, der große Energiebedarf und der 
geringe Material-Output je Sinterprozess sprechen dagegen. Nichtsdestotrotz 
konnten mit dem hier genutzten Verfahren ausreichend viele Proben für eine 
mechanische Charakterisierung mit einer verhältnismäßig geringen Schwan-
kungsbreite der Eigenschaften erzeugt werden. 
 
4.2.3 Variation des Co-Gehalts 
Die 500 min gemahlenen Pulver mit unterschiedlichen Co-Gehalten wurden 
mit dem Prozess A1083 zu Formkörpern gesintert. In Abbildung 24 sind die 
Anzahl aller hergestellten WC-xCo-Proben und die mittleren relativen Dich-
ten mit Standardabweichung sowie die sich an ausgewählten Einzelproben 
ergebenden WC-Korngrößen und mittleren freien Weglängen des Co darge-
stellt. Außerdem zeigt die Abbildung noch einmal die Partikelgrößen dBET der 
gemahlenen Pulver. Die zugehörigen Zahlenwerte sind in Tabelle D3 im An-
hang zusammengefasst.  























































Abbildung 24: (a) Relative Dichte und Probenanzahl n sowie (b) Gefügepa-
rameter und Ausgangspartikelgrößen der WC-xCo-Proben 
 
Aus der Darstellung der Dichten ist ersichtlich, dass der Sinterprozess für die 
Co-Gehalte 4, 6, 10 und 12 % in den meisten Fällen akzeptable Sinterkörper 
liefert. Bei 2 % und 8 % Co ist die erzielte relative Dichte dagegen meist 
nicht ausreichend. Beim WC-2Co liegt die Ursache dafür wahrscheinlich in 
der geringen Ausgangspartikelgröße. Darauf wird näher in Abschnitt 4.2.4 
eingegangen. Beim WC-8Co ist allerdings die Ausgangspartikelgröße der des 
WC-12Co nahezu identisch und kann somit nicht für die geringere Verdich-
tung verantwortlich gemacht werden. Wie schon in Abschnitt 4.1 gezeigt, 
wird die Partikelgröße im Allgemeinen mit sinkendem Co-Gehalt kleiner, mit 
Ausnahme des WC-8Co-Pulvers. Dagegen erhält man nach dem Sinterprozess 
die maximale WC-Korngröße beim kleinsten Co-Gehalt und die minimale 
WC-Korngröße bei xCo=8 %, wobei diese Unterschiede 14 % betragen. Dieser 
Verlauf kann verschiedene Ursachen haben. Zum einen steigt die Neigung 
zum Kornwachstum mit steigendem Oberfläche-zu-Volumen-Verhältnis der 
Körner, also mit sinkender Korngröße. Zum anderen sind unterschiedliche 
Aktivierungen des Pulvers während des Mahlprozesses denkbar, die durch die 
unterschiedlichen Co-Gehalte bedingt werden. Außerdem ist ein Wechsel der 
dominierenden Sintermechanismen von der überwiegenden WC/WC-
Korngrenzendiffusion bei sehr kleinen Co-Gehalten hin zu überwiegender 
WC/Co-Korngrenzendiffusion bzw. zu Lösung-Niederschlag-Phänomenen bei 
Co-Gehalten über 8 % möglich. Da allerdings die Partikelgröße des WC-8Co 
relativ groß und die fraktale Dimension relativ klein ist, liegt die Ursache 
wahrscheinlich in einer geringeren Pulveraktivierung während des Mahlpro-
zesses. 
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Die mittlere freie Weglänge des Co steigt erwartungsgemäß mit steigendem 
Co-Gehalt. Auffällig ist die WC-8Co-Probe mit einem verhältnismäßig hohen 
Wert von Co=77 nm. Typische Gefügebilder der Proben mit variierenden 
Co-Gehalten sind in Abbildung 25 zu sehen. 
 
 
Abbildung 25: Gefügebilder der WC-xCo-Proben 
 
Insgesamt kann festgestellt werden, dass sich mit dem verwendeten Sinter-
prozess nahezu vollständig verdichtete WC-Co-Materialien mit mittleren 
WC-Körngrößen von 200±20 nm aus Pulvern mit Co-Gehalten von 2 bis 
12 %, die bei gleichen Bedingungen gemahlen wurden,  herstellen lassen. Eine 
Anpassung des Prozesses zur Verbesserung der Dichte wäre insbesondere bei 
2 % und 8 % Co sinnvoll. 
Mittelwerte und Standardabweichungen der Härte- und Bruchzähigkeitswerte 
in Abhängigkeit des Co-Gehalts der WC-Co-Materialien sind in Abbildung 26 
(a) dargestellt. Die zugehörigen Zahlenwerte sind in Tabelle D4 im Anhang 
aufgelistet. Bei zunehmenden Co-Gehalten von 2 bis 10 % fällt die Härte an-
nähernd linear von 2390 HV10 bis auf 1950 HV10 ab. Ein etwas stärkeres 
Absenken der Härte auf 1670 HV10 ist bei 12 % Co zu beobachten. Einen 
ähnlich unstetigen Zusammenhang zeigen die KIc-Werte, die nur bei Co-
Gehalten von 2 bis 8 % linear ansteigen. Danach findet eine steilere Zähig-
keitssteigerung statt, die mit einer stärkeren Streuung der Einzelwerte ver-
bunden ist. Bei 10 % Co findet man mit KIc=10,8±0,7 MPam1/2 den höchs-
ten Wert. Erhöht man den Co-Gehalt weiter, ist bei den hier untersuchten 
Materialien keine weitere Zunahme der Zähigkeit zu beobachten. Demnach 
zeigt das WC-12Co mit Abstand die geringste Härte, allerdings nicht den 
höchsten Zähigkeitswert und ist somit als ein Material mit relativ ungünsti-
gen Eigenschaftskombinationen zu betrachten. Besonders hart aber relative 
spröde sind die Materialien mit Co-Gehalten von 2 bis 8 %.  



























   






















Abbildung 26: (a) Härte und Bruchzähigkeit sowie (b) elastische Eigenschaf-
ten der WC-xCo-Materialien 
 
Die mit der Ultraschallmethode ermittelten Elastizitätsmoduln (Abbildung 26 
(b), Zahlenwerte in Tabelle D5 im Anhang) sinken linear gemäß Gleichung 
(74) mit steigendem Co-Gehalt von 670±10 GPa bei 2 % Co bis auf 
560±10 GPa bei 12 % Co. Der Zusammenhang zeigt einen korrigierten De-
terminationskoeffizienten von R2korr=0,99554. Die Schubmoduln der hier un-
tersuchten WC-xCo-Materialien verhalten sich nach Gleichung (75) exakt 
linear abhängig vom Co-Gehalt mit Werten von G=280 GPa bei 2 % Co bis 
zu G=230 GPa bei 12 % Co. Die Standardabweichungen der Schubmoduln 
sind in allen Fällen < 5 GPa.  
ܧ ൌ െ11,06592 ⋅ ݔ஼௢ ൅ 694,86169 (74)
ܩ ൌ െ5 ⋅ ݔ஼௢ ൅ 290 (75)
Bei Betrachtung der Poissonzahlen ist der Maximalwert mit =0,225 bei 
WC-10Co, dem Material mit der geringsten Kontiguität, zu finden. 
Die Werte der elastischen Konstanten liegen im Rahmen der Werte, die für 
kommerziell erhältliche Hartmetalle angegeben werden [6], [210], [214]. Insbe-
sondere beim Vergleich mit [6] kann ein Anstieg der Elastizitätsmoduln mit 
sinkender WC-Korngröße bestätigt werden. 
 
4.2.4 Variation der Partikelgröße 
In Abschnitt 4.1 wurde für WC-12Co gezeigt, dass sich durch Verlängerung 
der Mahldauer feinere Pulver herstellen lassen. Sintert man nun diese Pulver 
mit Prozess A1083, ist mit sinkender Ausgangspartikelgröße auch eine sin-
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kende relative Dichte der Sinterkörper festzustellen. Abbildung 27 (b) zeigt 
diesen Zusammenhang. Ursachen für dieses Verhalten liegen im größeren 
Oberfläche-zu-Volumen-Verhältnis der feineren Pulver sowie in der größeren 
Kontaktflächenzahl zwischen den Partikeln. Beide Effekte führen zu einer 
Erhöhung der Sinteraktivität. Die Verdichtung findet zunehmend im Bereich 
des Festphasensinterns statt. Außerdem sinkt der Schmelzpunkt des Eutekti-
kums mit sinkender Korngröße. Dies führt zu der Schlussfolgerung, dass die 
geringe Dichte durch ein Herausdrücken des Co hervorgerufen wird und für 
ein „Dichtsintern“ der feineren Pulver ein geringerer Energieeintrag nötig ist. 
Die Gefügeaufnahmen der Proben (Abbildung 27 (a)) bestätigen diese An-
nahme. Bei einer Mahldauer von 500 min ist das Co in der Sinterprobe rela-
tiv gleichmäßig verteilt. Bei 1000 min Mahldauer findet man eine höhere An-
zahl, und bei 1500 min Mahldauer findet man größere Co-Anhäufungen. 
 
(a) (b)



















dBET = 125 nm
 
Abbildung 27: (a) Gefügebilder und (b) erzielte relative Dichten von WC-
12Co in Abhängigkeit der Mahldauer bei Verwendung von Prozess A1083 
 
Die aus feineren Pulvern gesinterten Materialien genügen nicht mehr den An-
forderungen an Werkstoffe für mechanische Anwendungen. Folglich ist zum 
FAST-Sintern feinerer Pulver eine Anpassung des Sinterprozesses notwendig.  
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4.2.5 Prozessanpassung für feinere Pulver 
Die Ergebnisse aus Abschnitt 4.2.1 Prozessfindung für WC-12Co zeigen, dass 
es zum Erreichen einer vollständig verdichteten Probe ein sehr schmales Pro-
zessfenster gibt. Die Verdichtung ist unzureichend, wenn Sintertemperatur, 
Haltezeit oder Kraftaufbringung zu gering oder zu hoch sind. Die Ergebnisse 
aus Abschnitt 4.2.4 Variation der Partikelgröße zeigen wiederum, dass die 
Lage dieses Prozessfensters abhängig von der Ausgangspartikelgröße sein 
muss, denn bei Verwendung von WC-12Co-Pulvern mit sinkender Partikel-
größe führt Prozess A1083 zu zunehmend schlechterer Verdichtung. Das Ziel 
der Herstellung von Hartmetallen mit noch geringeren WC-Korngrößen als 
197 nm und ausreichender relativer Dichte von mindestens 99,8 % wurde 
demnach bisher nicht erreicht (siehe Abbildung 27 (b)). Daher ist eine geziel-
te Anpassung des Sinterprozesses nötig. Zur Vorhersage geeigneter Sinterpa-
rameter wird der im Folgenden beschriebene Ansatz genutzt. 
 
Den Hintergrund der hier umgesetzten Herangehensweise kann man wie folgt 
zusammenfassen: 
 
 Treibende Kraft der Sinterung ist der im dispersen Feststoff gegenüber 
einem Kompaktkörper vorhandene Mehrbetrag an freier Energie. Der 
Hauptbetrag der freien Energie wird durch die in der Oberfläche der 
Pulverpartikel gespeicherte Energie gebildet. Je kleiner die Partikel-
größe eines Pulvers ist, desto größer ist die spezifische Oberfläche und 
damit auch die Grenzflächenenergie . Damit haben feinere Pulver eine 
größere Sintertriebkraft als gröbere und man benötigt zum Dichtsin-
tern de facto weniger Energie als bei größeren Ausgangspartikelgrößen. 
 Die während des FAST-Prozesses vorhandenen Grenzflächenenergien 
der hier genutzten Materialsysteme hängen unter anderem vom Co-
Gehalt, von der Partikelgrößenverteilung, der Partikelform, der De-
fektdichte in den Partikeln, den Kontaktbedingungen zwischen den 
Partikeln sowie den Zustandsbedingungen (Temperatur und Druck) 
ab. Die zeitliche Änderung der Flächenverhältnisse durch den Sinter-
prozess (Halsbildung, Kornwachstum) ist ein weiterer variabler Fak-
tor. Eine triviale Quantifizierung der realen Grenzflächenenergien ist 
daher kaum möglich. 
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 Der tatsächliche Energieeintrag in die Probe während eines FAST-
Prozesses lässt sich mit Hilfe thermodynamischer Methoden nur 
schwer ermitteln, da überwiegend Ungleichgewichtszustände vorherr-
schen und die wesentlichen physikalischen Größen temperatur- und 
druckabhängig sind. Außerdem sind noch viele Vorgänge und Mecha-
nismen beim FAST unbekannt. Eine Herangehensweise über die Leis-
tungsaufnahme der Sinteranlage ist aufgrund prozessbedingter 
Schwankungen des Wirkungsgrads der Anlage ebenso wenig zielfüh-
rend. 
 
Aufgrund der oben erläuterten Schwierigkeiten bei der exakten Ermittlung 
der Systemgrößen beim FAST soll hier ein integraler Energieparameter ETF 
definiert werden, der dem Sinterprozess einen Zahlenwert zuordnet und allein 
von den beiden Hauptsteuergrößen Temperatur-Zeit und Kraft-Zeit abhängt. 
Dabei wird angenommen, dass sich der effektive Energie-Input in das Pulver 
im Wesentlichen aus thermischer Energie (Joulesche Erwärmung durch 
Gleichstrompulse) und aus mechanischer Energie (Aufbringen der Stempel-
kraft) über die gesamte Prozesszeit zusammensetzt. Auf Basis dieser Überle-
gungen wird mit Gleichung (76) der integrale Energieparameter ETF definiert. 
ܧ்ி ൌ නܶ െ ௢ܶ௙௙଴ܶ ݀ݐ
௧
଴




Dabei sind T die aktuelle Temperatur und F die aktuelle Kraft. Die Werte 
für Toff und Foff sind 400 °C und 5 kN, da der Messbereich des prozesssteu-
ernden Pyrometers ab 400 °C beginnt und die Grundlast der Anlage 5 kN 
beträgt. Verdichtungsvorgänge unterhalb dieser Limits können somit nicht 
nachvollzogen oder gesteuert werden. Daher wird mit Hilfe dieser beiden 
„Offset“-Werte der Sinterprozess nur oberhalb dieser Grenzen betrachtet. T0 
und F0 sind Skalierungsparameter, die dazu dienen, die Temperatur und 
Kraft gleichwertig und ohne Einheit zu wichten. Hier wurden diese Werte 
nach den Gleichungen (77) und (78) zu T0=850 °C bzw. F0=20 kN festge-
legt, sodass jeder Term pro Zeitschritt maximal den Wert 1 annehmen kann. 
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଴ܶ ൌ ௠ܶ௔௫ െ ௢ܶ௙௙ ൌ 1250 °ܥ െ 400 °ܥ (77)
 ܨ଴ ൌ ܨ௠௔௫ െ ܨ௢௙௙ ൌ 25 ݇ܰ െ 5 ݇ܰ (78)
Gerechtfertigt werden kann diese Festlegung mit der Austauschbarkeit von 
Temperatur und Druck [170] sowie dem Fließvermögen der Co-Phase, speziell 
bei erhöhten Temperaturen, wie in [215] beschrieben. 
 
Abbildung 28 (a) zeigt exemplarisch für Prozess A1083 die Ermittlung des 
Energieparameters. Man erhält ETF=1955. Außerdem wurde ETF=2082 für 
den in [216] genutzten FAST-Prozess berechnet. Dieser führte bei WC-Co 
mit Ausgangspartikelgrößen von 196 nm zu 99,8 % relativer Dichte. Auf Ba-
sis dieser beiden funktionierenden Sinterprozesse wurde eine lineare Abhän-
gigkeit des Energieparameters von der Ausgangspartikelgröße angenommen 
und angefittet (Abbildung 28 (b)). 
 
Mit Hilfe der in der Abbildung gezeigten Fit-Gleichung wurde für die WC-
12Co-Pulver mit variierter Mahldauer (und damit verschiedener Ausgangs-
partikelgröße) der Zielparameter ETF errechnet. Man erhält ETF=1944 für das 
Pulver mit dBET=119 nm und ETF=1919 für das Pulver mit dBET=105 nm. 
 
(a) (b) 






































Abbildung 28: (a) Ermittlung von ETF für Prozess A1083 und (b) Abhängig-
keit von ETF von der Ausgangspartikelgröße 
 
Der geforderte Energieparameter wurde für verschiedene Ausgangspartikel-
größen bei konstanten Sintertemperaturen über die Anpassung der Kühlrate 
(als „low-effect“-Parameter) eingestellt. Für das feinste Pulver wurden außer-
dem verschiedene Sintertemperaturen (als „high-effect“-Parameter) mit je-
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weils angepasster Kühlrate umgesetzt, um den Ziel-Energieparameter einzu-
stellen. Die Rücknahme der Presskraft erfolgte jeweils im Kühlschritt mit 
angepasster Rate dF/dt. 
 
Als wesentliche Schranken zur Anwendung des Ansatzes sind zu nennen: 
 
 Temperatur- und Kraftwerte müssen im Rahmen physikalisch sinnvol-
ler Grenzen liegen. 
 Der wesentliche Prozessverlauf (Temperatur- und Krafthistorie) darf 
nicht geändert werden. 
 
Beispielsweise kann ein zu zeitiges Aufbringen der Presskraft ein Ausgasen 
des Pulvers verhindern und zu erhöhter Porosität führen. Aus diesen Grün-
den wurden hier folgende Festlegungen getroffen: 
 
 Prozessänderungen erfolgten immer erst nach dem Erreichen von TS. 
 Bei Änderung von TS wurden konstante Heizraten genutzt. 
 
Tabelle 9 zeigt eine Übersicht über die durchgeführten Versuche. 
 
Tabelle 9: Versuchsübersicht zur Prozessanpassung für geringere Partikelgrö-
ßen 
Probe tMahl dBET TS ETF tkühl dTkühl/dt rel 
 [min] [nm] [°C] [-] [mm:ss] [K/min] [%] 
1 1000 119 1250 1944 07:17 110 99,8 
2 1500 105 1250 1919 06:53 116 99,5 
3 1500 105 1200 1919 09:08 82 99,8 
4 1500 105 1150 1919 11:49 59 99,6 
5 1500 105 1100 1919 13:59 46 99,9 
 
In Abbildung 29 (a) sind die erzielten relativen Dichten bei konstanter Sin-
tertemperatur von TS=1250 °C und angepasster Kühlrate (■) dargestellt. 
Zum Vergleich sind auch die bei identischem Sinterprozess mit ETF=1955 
erhaltenen relativen Dichten mit eingezeichnet (▲). Man erkennt eine deutli-
che Erhöhung der Verdichtung durch die Prozessanpassung, d.h. die ange-
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passte Kühlung. Allerdings ist immer noch ein Absinken der relativen Dichte 
mit zunehmender Mahldauer (und damit sinkender Partikelgröße) zu erken-
nen. Insbesondere beim 1500 min gemahlenen Pulver ist die Dichte unzu-
reichend. Da bekannt ist, dass speziell bei Partikelgrößen im Nanometerbe-
reich die eutektische Temperatur sinkt [24], wurde für dieses Pulver die Sin-
tertemperatur in 3 Stufen abgesenkt und die Kühlraten entsprechend ange-
passt. Die Ergebnisse sind in der Abbildung 29 (b) dargestellt. Wie ersicht-
lich ist, nähert man sich durch ein Absenken der Sintertemperatur in Kombi-
nation mit dem Energieansatz der idealen Dichte immer mehr an. So konnte 
bei Probe 5 (Versuchsparameter siehe Tabelle 9) eine relative Dichte von 
99,9 % erzielt werden. Die Gültigkeit des Energieansatzes in größeren Tem-
peratur- und Partikelgrößenbereichen wurde hier nicht geprüft. In den hier 
untersuchten Intervallen scheint er jedoch eine wirkungsvolle Methode zum 









































Abbildung 29: Erzielte relative Dichten bei (a) unterschiedlichen Mahldauern 
und angepassten ETF sowie bei (b) unterschiedlichen Sintertemperaturen und 
angepassten ETF für eine Mahldauer von 1500 min 
 
Im Hinblick auf die Mikrostrukturparameter (Abbildung 30 (a)) ist bei 
identischem Energieeintrag (d.h. ETF=1919) eine lineare Abhängigkeit der 
WC-Korngröße von der Sintertemperatur zu erkennen. Das Material mit der 
geringsten WC-Korngröße von 178 nm und einer ausreichenden relativen 
Dichte von 99,9 % wurde bei 1100 °C gesintert. Um geringe Korngrößen zu 
erhalten, sollte also eine möglichst geringe Sintertemperatur genutzt werden. 
Kontiguität C und mittlere freie Co-Weglänge Co werden im Temperaturbe-
reich von 1100 °C bis 1200 °C kaum beeinflusst. Jedoch steigen beide bei 
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1250 °C verhältnismäßig stark an, was auf ein starkes Aufschmelzen und 
Ausfließen des Co hindeutet. Dies war auch am stark ausgebildeten Randgrat 
der Probe zu erkennen und ist ebenso in den Gefügeaufnahmen (Abbildung 
31) sichtbar. Bestärkt wird diese Annahme durch die Härtewerte (Abbildung 
30 (b)), die bei 1200 °C Sintertemperatur erheblich streuen und bei 1250 °C 
stark absinken. Das verstärkte Aufschmelzen des Co beginnt somit vermut-
lich bei 1200 °C, es bilden sich zunehmende Co-reiche und Co-arme Gebiete 
in der Probe aus, die unterschiedliche Härten aufweisen. Der starke Abfall 
der Härte bei 1250 °C wird hauptsächlich durch die unzureichende Dichte 
verursacht. Die Bruchzähigkeit KIc zeigt erwartungsgemäß eine gute Korrela-
tion mit der Korngröße und wird durch die relative Dichte kaum beeinflusst. 
 
(a) (b)




























































Abbildung 30: (a) Mikrostrukturparameter und (b) mechanische Eigenschaf-
ten der 1500 min gemahlenen Pulver in Abhängigkeit der Sintertemperatur 
bei angepassten Kühlraten 
 
Mit Hilfe des Energieparameteransatzes kann also: 
 
1. Die Kühlrate eines bekannten FAST-Prozesses so angepasst werden, 
dass bei gleicher Sintertemperatur dichte Proben aus feineren Pulvern 
hergestellt werden können. 
2. Der Zeitbetrag ermittelt werden, um den man den Sinterprozess ver-
längern muss, wenn man die Sintertemperatur gezielt reduzieren 
möchte. 
  




   
Abbildung 31: Gefügebilder von WC-12Co gesintert bei (a) 1200 °C und (b) 
1250 °C 
 
4.2.6 Variation der Probengröße 
Beim Sintern von WC-6Co- und WC-12Co-Proben mit doppelter Höhe, d.h. 
10 mm,  wurden relative Dichten von 100 % bzw. 99,6 % erzielt. Die so 
hochskalierte WC-12Co-Probe zeigte mit dWC=215 nm eine um 10 % größere 
mittlere Korngröße im Vergleich zur WC-12Co-Probe mit 5 mm Höhe. Diese 
Abweichung liegt gerade noch im Rahmen der Genauigkeit des Messverfah-
rens. Eine mögliche Ursache für eine signifikante Kornvergröberung könnte 
allerdings das größere Probenvolumen sein, das zu einer größeren Wärmeka-
pazität führt. Das Innere der höheren Probe kühlt langsamer ab, als das der 
flacheren Probe und die Körner haben mehr Zeit zu wachsen. Ein Blick auf 
das Gefüge an verschiedenen Stellen der Probe (siehe Abbildung 32 (a)) be-
kräftigt diese Aussage. 
In der Probenmitte zeigen sich die größten Körner und am Probenrand die 
kleinsten. Außerdem ist am Rand der Probe deutlich mehr Co zu finden, was 
auf ein beginnendes Aufschmelzen und Herausdrücken des Co hindeutet. Ein 
Upscaling auf größere Probengeometrien ist also prinzipiell möglich. Die da-
mit verbundene Änderung des Temperatur- und Druckfeldes trotz ansonsten 
gleicher Prozessparameter (Steuergrößen) führt allerdings zu Unterschieden in 
der Mikrostruktur. Für das Erreichen identischer Materialeigenschaften ist 
eine Anpassung der Prozessparameter erforderlich. 
Da bereits in [165] gezeigt wurde, dass die Verwendung anderer Werkzeug-
geometrien zu extremen Unterschieden in den Temperaturgradienten führt, 
wurde diese Variante des Upscalings hier nicht untersucht. 






Abbildung 32: (a) Gefügebilder der WC-12Co-Proben mit 10 mm Höhe und 
(b) Makroaufnahmen der Probenhälften im sinterrohen und im geschliffenen 
Zustand 
 
4.3 Druckfestigkeit von WC-Co 
4.3.1 Einfluss von Co-Gehalt und Stauchrate 
Die Untersuchungen zeigten, dass für Co-Gehalte < 6 % der standardmäßig 
nach [217] empfohlene Stichprobenumfang von 5 Messungen nicht ausrei-
chend ist. Aus diesem Grund wird hier nur auf die höhercobalthaltigen Zu-
stände eingegangen. Die Daten der Einzelversuche sind in Tabelle E1 und 
Tabelle E2 zusammengefasst. 
 
 
Abbildung 33: Bruchfragmente nach der Beanspruchung in der servohydrauli-
schen Prüfmaschine und im MSHPB 




Alle untersuchten WC-Co-Proben fragmentierten bei Druckbeanspruchung in 
viele kleine Bruchstücke (siehe Abbildung 33). Ein rein axiales Versagen 
durch makroskopische Einzelrisse ist auch bei der langsamsten Stauchrate 
von εሶ 	= 1,95·10-4 s-1 nicht aufgetreten. Das heißt, dass das Versagen über-
wiegend durch Rissbildung gekennzeichnet ist. 
 
Die Fragmentgrößenverteilung wurde nur bei der geringsten (εሶ 	≈ 2·10-4 s-1) 
sowie der höchsten Stauchrate (εሶ 	≈ 340 s-1) ermittelt, da hier die größten 
Tendenzen in Verbindung mit den geringsten systematischen Fehlern zu er-
warten sind. Bei den mittleren Stauchraten kann ein nachträgliches Zerklei-
nern der Bruchfragmente durch ein erneutes Auftreffen des Fallgewichts am 
Fallwerk bzw. ein Zusammenfahren der Stempel der servohydraulischen 
Prüfmaschine kurz nach dem Bruch nicht ausgeschlossen werden. In Abbil-
dung E1 im Anhang sind die erhaltenen Anzahl- und Volumenverteilungen 
dargestellt. Bei allen untersuchten Co-Gehalten verschieben sich mit steigen-
der Stauchrate insbesondere die Maxima der Volumenanteile hin zu kleineren 
Größenklassen. Die Feinheiten der Bruchfragmente, die sich nach der Bean-
spruchung einstellen, sind in Abbildung 34 dargestellt. Bei allen Materialien 
sinken die charakteristischen Werte dF50 und dF75 mit steigender Stauchrate. 

































Abbildung 34: Feinheiten (a) dF50 und (b) dF75 der Bruchfragmente nach sta-
tischer (ߝሶ ≈ 2·10-4 s-1) und dynamischer Beanspruchung (ߝሶ	≈ 340 s-1) 
 
Abbildung E2 im Anhang zeigt die nach Gleichung (31) berechneten mittle-
ren Bruchfragmentgrößen in Abhängigkeit von der Stauchrate für die hier 
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untersuchten WC-Co-Materialien. Die Werte liegen mit maximal 
dF=0,02516 mm alle innerhalb der hier genutzten kleinsten Korngrößenklasse. 
Da das Modell auf der Zugbeanspruchung eines homogenen, anrissfreien Ma-
terials eines 50 mm langen Stabes basiert [104], besitzt es für die beanspruch-
ten Proben nur eingeschränkte Gültigkeit. Jedoch reflektiert es die zu erwar-
tenden Tendenzen gut. 
 
Die Druckfestigkeiten bei unterschiedlichen Stauchraten für WC-Co mit 
Co-Gehalten ≥ 6 % zeigt Abbildung 35. 
Typische Versuchszeiten bis zum Bruch lagen hier bei ca. 60 s bzw. 100 ms 
für Versuche an der MTS 810, bei ca. 300 μs für dynamische Versuche am 
Fallwerk und bei ca. 60 μs für dynamische Versuche am MSHPB. Die Span-
nungsraten liegen im Bereich von etwa 70 MPa/s für die statischen Versuche 
und bis zu etwa 1,15·108 MPa/s für die dynamischen Versuche am MSHPB. 
 
(a) (b)
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(c) (d)

































 [s-1]  
Abbildung 35: Mittelwerte und Standardabweichungen der Druckfestigkeiten 
in Abhängigkeit der elastischen Stauchrate sowie Modellkurven für (a) WC-
6Co, (b) WC-8Co, (c) WC-10Co und (d) WC-12Co 
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Wie aus den Grafiken ersichtlich ist, erhöht sich mit steigender Dehnrate die 
Bruchfestigkeit bei allen untersuchten Materialien.  Dies kann mit dem be-
reits in Abschnitt 2.2 beschriebenen steigenden Anteil an versagensdominie-
render Rissinitiierung erklärt werden. Diese These wird auch durch die sich 
einstellende Größe der Bruchfragmente bestätigt, die bei dynamischen Bean-
spruchungen deutlich kleiner als bei statischen Beanspruchungen ausfällt 
(siehe Abbildung 33). 
 
Ein weiterer Faktor für den Anstieg der Druckfestigkeit von WC-Co mit stei-
gender Stauchrate ist die Dehnratenempfindlichkeit der Fließspannung der 
Co-Phase. Diese ist zwar für kubisch-flächenzentrierte Werkstoffe verhältnis-
mäßig klein, aber indirekt proportional zu Korngröße [218]. Die Dehnraten-
empfindlichkeit des Co könnte damit im vorliegenden Werkstoff messbare 
Effekte hervorrufen. Eine mögliche spannungsinduzierte Phasenumwandlung 
des Co in die hexagonal dichtest gepackte Kristallstruktur ist ein weiterer 
möglicher Einflussfaktor, der sich allerdings eher negativ auf die Stauchraten-
empfindlichkeit auswirken sollte. Eine XRD-Messung an einer WC-12Co-
Probe, die bis zu einer Spannung von 3700 MPa statisch beansprucht wurde, 
zeigte, dass keine Phasenumwandlung des Co stattfand. 
 
Zur Modellierung der Druckfestigkeit in Abhängigkeit von der Stauchrate 
wurden die Messdaten zunächst mit bekannten Modellansätzen verglichen. 
Mikromechanische Modelle, wie beispielsweise das von Nemat-Nasser und 
Deng [105] oder das von Ravichandran und Subhash [123], erfordern die 
Kenntnis mikrostruktureller Parameter. Dies sind zum Beispiel innere Rei-
bungskoeffizienten und Mikrorisslänge, -dichte sowie -orientierung. Da diese 
Größen nach dem derzeitigen Stand der Technik an den hier untersuchten 
near-nano WC-Co-Hartmetallen nicht ohne weiteres bestimmbar sind, werden 
diese Modelle nicht näher betrachtet. 
 
Ein weit verbreiteter Modellansatz ist der von Lankford [106] genutzte Po-
tenzansatz mit variablem Exponenten nach Gleichung (26). Das Modell be-
schreibt spröde Materialien, die eine kritische Stauchrate * aufweisen, wel-
che den  Übergang zu erhöhter Stauchratenempfindlichkeit charakterisiert. 
Die nach Gleichung (29) ermittelten kritischen Stauchraten sind in Tabelle 
E4 im Anhang zusammengefasst. Sie betragen für alle untersuchten WC-Co-
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Materialien etwa 1,6 bis 1,8·104 s-1 und liegen damit weit oberhalb des hier 
geprüften Bereichs. Die experimentell ermittelten Festigkeiten und Versa-
gensbilder deuten jedoch darauf hin, dass Gleichung (29) keine Gültigkeit für 
die hier untersuchten Proben besitzt. Da bei den hier relevanten Materialien 
bereits bei statischer Belastung das Versagen durch Rissbildung dominiert 
wird, ist ein sprunghafter Übergang zu gesteigerter Stauchratenempfindlich-
keit nicht zu erwarten. 
 
Unter der Annahme, dass über dem gesamten geprüften Stauchratenbereich 
eine gleiche Stauchratenempfindlichkeit vorliegt, wurde durch doppeltloga-
rithmische Auftragung von dB über   (siehe Abbildung 36 (a)) mittels linea-
rer Regression der Stauchratenexponent Nges für die vier WC-Co-Materialien 
bestimmt. Die Werte sind in Tabelle E5 im Anhang zusammengefasst. In 
Abbildung 36 (b) sind die Ergebnisse für Nges grafisch dargestellt (-○-). Die 
Werte für Co-Gehalte bis 10 % liegen im Rahmen der Literaturangaben 
(N=0,0005 bis 0,02; grau hinterlegter Bereich in der Grafik). Bei WC-12Co 
wird die im Schrifttum angegebene Obergrenze überschritten. Die geringen 
Werte des korrigierten Determinationskoeffizienten von R2korr=0,44467 bei 
WC-10Co bis maximal R2korr=0,77578 bei WC-8Co zeigen, dass dieser Model-
lansatz relativ ungeeignet ist bzw. die Annahme einer konstanten Stauchra-
tenempfindlichkeit nicht gerechtfertigt ist. 
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Abbildung 36: (a) Abhängigkeit der Druckfestigkeit von der Stauchrate für 
WC-Co und (b) ermittelte Stauchratenexponenten für variierende Co-Gehalte 
und Stauchratenbereiche gemäß dem Modellansatz nach [106] sowie Kontigui-
tät C der Materialien 
 
4 Ergebnisse und Diskussion 
113 
 
Aus diesem Grund wurde unter der Annahme, dass die Druckversuche an der 
servohydraulischen Prüfmaschine dem statischen und die Fallwerk- sowie 
MSHPB-Versuche dem dynamischen Bereich zuzuordnen sind, die Stauchra-
tenexponenten Nst,MTS und Ndyn separat für die beiden Bereiche bestimmt (ge-
punktete Linien in Abbildung 36 (a)). In Abbildung 36 (b) sind die sich er-
gebenden Nst,MTS (-■-) und Ndyn (-▲-) dargestellt. Die statischen Werte liegen 
im Rahmen der Literaturangaben für spröde Materialien. Bei Betrachtung 
der dynamischen  Stauchratenexponenten fällt jedoch auf, dass sie weit un-
terhalb des für spröde Werkstoffe typischen Wertes von N=0,3 liegen. Von 
einer sehr hohen Stauchratenempfindlichkeit kann also nicht gesprochen wer-
den. Dennoch ist sie gegenüber dem statischen Beanspruchungsbereich deut-
lich erhöht. Dies deutet auf das Vorhandensein eines Übergangsbereichs hin, 
in dem ein allmählicher Übergang zu verstärkter Mikrorissbildung stattfindet. 
 
Aus dem Schnittpunkt der Geraden für den statischen und den dynamischen 
Bereich kann die in Tabelle E5 im Anhang gezeigte Übergangsstauchrate *
bestimmt werden, die den Beginn des Übergangsbereichs mit einer erhöhten 
Stauchratenempfindlichkeit der Bruchfestigkeit kennzeichnet. Die so ermittel-
ten Übergangsstauchraten liegen im Bereich der Versuche am Fallwerk. 
Wenn man nun die Werte der Fallwerksversuche noch dem statischen Be-
reich zuordnet und den Stauchratenexponenten Nst,MTS+FW aus den MTS- und 
Fallwerksversuchen ermittelt (durchgezogene Linien in Abbildung 36 (a)), 
erhält man die in Abbildung 36 (b) (-●-) und in Tabelle E5 im Anhang ge-
zeigten Werte mit verhältnismäßig guten R2korr. Signifikante Unterschiede 
zwischen den einzelnen Co-Gehalten sind nicht erkennbar. Allerdings fällt 
auf, dass insbesondere die statischen Stauchratenexponenten bei variierenden 
Co-Gehalten einen ähnlichen Trend wie die Kontiguität C der Materialien 
aufweisen (Abbildung 36 (b) (--)). Dies belegt wiederum die Rissbildungs- 
und Risswachstumshypothese. Je höher die Kontiguität C, desto mehr poten-
tielle Mikrorissstarter sind vorhanden (WC/WC-Grenzen) und die Rissbil-
dung zeigt größere Dominanz. Das heißt, N ist relativ groß, ähnlich wie bei 
dynamischer Belastung. 
 
Die Beschreibung der Bruchfestigkeit nach dem Modell von Kipp et al. [112] 
mit Gleichung (37) mit dem Rissgeometriefaktor Y als variablen Parameter 
führt zu den in Abbildung 35 gezeigten Kurven (---). Der Modellansatz geht 
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von einem exponentiellen Zusammenhang zwischen der Druckfestigkeit und 
der Stauchrate mit einem konstanten Exponenten und einem variablen Vor-
faktor aus, der unter anderem den Rissgeometriefaktor beinhaltet. Um dieses 
Modell an das hohe Niveau der Druckfestigkeiten von WC-Co anzupassen, 
wurde die statische Druckfestigkeit der WC-Co-Materialien als Term zu der 
Modellgleichung addiert (Verschiebung der Kurve in positive y-Richtung). 
Die ermittelten Werte für Y als variablen Parameter sind in Tabelle 10 zu-
sammengefasst. Eine Abhängigkeit des Fitparameters Y vom Co-Anteil ist 
nicht erkennbar. Die R2korr-Werte deuten auf eine gute Übereinstimmung der 
Fitkurven mit den Messwerten hin. 
 
Tabelle 10: Fitparameter für das Modell von Kipp et al. [112] und das modi-
fizierte Modell nach Lankford [106] 
xCo Y ± R2korr k1 ± k2 ± R2korr 
% Modell von Kipp et al. neuer Modellvorschlag
6 2,3363 0,30738 0,91577 0,00616 0,00383 0,66216 0,11175 0,9836 
8 1,84090 0,24075 0,87872 0,09253 0,04157 0,21809 0,08572 0,8683 
10 2,88063 0,34716 0,92991 0,00718 0,00332 0,62095 0,07971 0,9906 
12 1,91770 0,20549 0,92292 0,08663 0,04698 0,26598 0,09729 0,8966 
 
Sowohl das Modell von Lankford [106] als auch das Modell von Kipp et al. 
[112] beschreiben für spröde Materialien eine steigende Festigkeit mit zuneh-
mender Stauchungsgeschwindigkeit. Dennoch sind beide Modelle für die Be-
schreibung der Druckfestigkeit von WC-Co in Abhängigkeit von der Stauch-
rate nur mit Einschränkungen geeignet. Daher wird mit dem Ansatz nach 
Gleichung (79) ein modifiziertes empirisches Modell vorgeschlagen, dass die 
Druckfestigkeit über den gesamten hier untersuchten Stauchratenbereich be-
schreiben soll. 
ߪௗ஻
ߪௗ஻,௦௧ ൌ ݇ଵ ⋅ ߝሶ
௞మ ൅ 1 (79) 
Durch diesen Potenzansatz, der im Prinzip das Modell von Lankford [106] 
mit dem von Kipp et al. [112] kombiniert, kann das Druckfestigkeitsverhalten 
der WC-Co-Materialien im geprüften Stauchratenbereich mit einem stetigen 
Übergang zu gesteigerter Stauchratenempfindlichkeit beschrieben werden. 
Durch Anfitten der Parameter k1 und k2 an die eigenen Messdaten ergeben 
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sich die in Tabelle 10 aufgeführten Werte. Eine grafische Darstellung der 
Modellkurven zeigt Abbildung 35 (—). Das modifizierte Modell bildet das 
Festigkeitsverhalten von WC-Co relativ gut ab. Erkennbar ist dies an den 
Werten von R2korr, die nahezu eins sind. Die beiden Parameter sollen das Fes-
tigkeits- und Versagensverhalten und die Stauchratenempfindlichkeit der je-
weiligen Materialien widerspiegeln. Wichtige Einflussgrößen hierbei sind be-
kanntermaßen der Elastizitätsmodul, die Bruchzähigkeit sowie die Transver-
salwellen- bzw. Rayleighwellengeschwindigkeit. Diese Eigenschaften ergeben 
sich für die hier untersuchten Werkstoffe in proportionaler Abhängigkeit des 
Co-Anteils, sodass eine Zurückführung der Modellparameter auf die Mikro-
struktur sinnvoll erscheint. Beide Fitparameter zeigen einen ähnlichen Trend 
wie die Kontiguität der Materialien. Eine Abhängigkeit der Fitparameter 
vom Co-Anteil ist nicht erkennbar. 
 
(a) (b) 







































Abbildung 37: (a) Korrigierte Determinationskoeffizienten R2korr der Modell-
rechnungen und Kontiguitäten in Abhängigkeit des Co-Gehalts und (b) Mit-
telwerte und Standardabweichungen der Druckfestigkeiten bei verschiedenen 
Stauchraten von WC-Co in Abhängigkeit des Co-Anteils 
 
Beide Modelle zeigen eine relativ gute Übereinstimmung mit den Messdaten. 
Abweichungen sind hauptsächlich dort zu finden, wo die Messwerte sehr 
stark streuen. Die R2korr-Werte für die beiden Modelle sind in Abbildung 37 
(a) dargestellt. Wieder zeigt sich in Abhängigkeit des Co-Anteils ein ähnli-
cher Trend wie bei der Kontiguität der Materialien. Das Modell von Kipp et 
al., dass für spröde Materialien entwickelt wurde, beschreibt das Materialver-
halten besser als der Modellvorschlag, wenn die Kontiguität groß ist. Bei 
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kleinen Kontiguitäten liefert dagegen das vorgeschlagene Modell eine bessere 
Abbildung des Materialverhaltens. 
 
Bei der Darstellung der Druckfestigkeit über dem Co-Gehalt für unter-
schiedliche Stauchraten (Abbildung 37 (b)) ist für dynamische Versuche mit 
einer elastischen Stauchrate von ≈340 s-1 ein linearer Zusammenhang er-
sichtlich. Bei der höchsten Stauchungsgeschwindigkeit steigt für die unter-
suchten Co-Gehalte die Druckfestigkeit mit sinkendem Co-Gehalt. Die im 
Fallwerk realisierten Stauchraten von ≈40 s-1 führen bei WC-Werkstoffen 
mit 6 % und 8 % Co zu nahezu identischen Mittelwerten der Druckfestigkeit. 
Allerdings ist hier aufgrund der erhöhten Sprödigkeit die Streuung der Ein-
zelwerte bei dem geringeren Co-Gehalt deutlich größer. Bei statischer Bean-
spruchung mit  ≈10-4 s-1 wird die höchste Druckfestigkeit bei 6 % Co gemes-
sen. Die größte Druckfestigkeit bei dynamischer Belastung zeigt sich bei dem 
Material mit dem größten E-Modul.  
 
Mit Hilfe von DMS war die zeitabhängige Verformung bis zum Versagens-
punkt bestimmbar. In den Abbildungen E3 und E4 im Anhang sind typische 
Spannungs-Zeit- und Stauchungs-Zeit-Kurven für WC-6Co und WC-12Co 
dargestellt. In Abbildung 38 (a) sind beispielhaft Spannungs-
Stauchungskurven für WC-6Co und WC-12Co bei statischer und dynami-
scher Beanspruchung dargestellt.  
In den Beispielkurven ist deutlich der Anstieg der Bruchfestigkeit mit zu-
nehmender Stauchrate zu erkennen. Die Gesamtstauchung beträgt bei den 
Materialien mit dem höchsten Co-Gehalt (WC-12Co) bei Einbeziehung des 
elastischen und des plastischen Anteils insgesamt nur etwa 1 %. Bei geringe-
ren Binderanteilen fällt sie noch kleiner aus. Ein genereller Trend der Ge-
samtstauchung bei statischer und dynamischer Beanspruchung ist nicht er-
kennbar. Während einige Proben bei statischer Beanspruchung eine minimal 
größere Verformung aufweisen, sind andere bei dynamischer Beanspruchung 
geringfügig stärker verformbar. 
 
Abbildung 38 (b) zeigt exemplarisch die Spannungs-Stauchungskurven stati-
scher Belastungsversuche an WC-6Co und WC-12Co zur Ermittlung der 
Stauchgrenzen. Die flachen Anstiege im Anfangsbereich sind wahrscheinlich 
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auf das Schließen von Mikrorissen bzw. der Restporen zurückzuführen [99]. 
Dieser Effekt trat allerdings nicht bei allen Proben auf. 
 
Ebenfalls in der Abbildung dargestellt ist die beginnende Mikrorissbildung. 
Sie startet nach [93] und [100] sobald die elastische Verformung beendet ist, 
also der Anstieg der Spannungs-Stauchungskurve flacher wird. Bei den hier 
untersuchten Materialien ist zu beachten, dass in diesem Bereich die Defor-
mation nicht ausschließlich über Mikrorissbildung vonstattengeht, sondern 
auch auf eine duktile Verformung der Binderphase zurückgeführt werden 
kann. Die Mikrorissbildung startet beim WC-6Co bei einer Spannung von 
3760 MPa, also bei 71 % der statischen Druckfestigkeit. Beim WC-12Co fin-
det der Übergang zu quasiplastischem Verhalten bereits bei 2410 MPa, also 
bei 55 % der statischen Druckfestigkeit statt.  
Beim WC-12Co ist außerdem die Ermittlung der Stauchgrenzen möglich. Sie 
betragen d0,05=3030 MPa und d0,1 =3620 MPa. Das WC-6Co versagt dage-
gen bereits bei einer Stauchung von B=0,035 %. 
 
(a) (b) 
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Abbildung 38: (a) Typische Spannungs-Stauchungskurven von WC-6Co und 
WC-12Co bei unterschiedlichen Geschwindigkeiten und (b) Ermittlung des 
Mikrorissbildungsbeginns und der Stauchgrenzen an WC-6Co und WC-12Co 
unter statischer Beanspruchung 
 
4.3.2 Einfluss von Multihit-Beanspruchungen 
Zum Nachweis von Schädigungsentwicklungen nach mehrfachen schlagdyna-
mischen Beanspruchungen (Multihit-Beanspruchungen) wurden WC-6Co und 
WC-12Co Proben im MSHPB gezielt mehrfach mit Spannungen von bis zu 
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72 % ihrer dynamischen Druckfestigkeit bei Stauchraten von ߝሶ>102 s-1 bean-
sprucht. Um eine einheitliche Vergleichsbasis zwischen den einzelnen Versu-
chen zu gewährleisten, wird hier jeweils die nach Gleichung (65) ermittelte 
Spannung in der Probe verwendet. Dies ist gerechtfertigt, da die Unterschie-
de zwischen 1- und 2-Wellenanalyse mit weniger als 5 % vom Messwert un-
erheblich sind. Damit kann ein Spannungsgleichgewicht in der Probe ange-
nommen werden. 
 
Um die Schädigungsentwicklung zu beurteilen, erfolgte nach jeder Belastung 
eine zerstörungsfreie Wirbelstromprüfung der Proben. Bei den hier verwen-
deten Einstellungen ist eine positive Änderung des Wirbelstromsignals auf 
eine Abnahme der Leitfähigkeit zurückzuführen und spiegelt somit einen 
Schädigungsgrad der Materialien wider. Die Werte für U ergeben sich nach 
Gleichung (80) aus der Differenz zwischen dem Spannungssignal der schlag-
beanspruchten Probe zum Spannungssignal der unbeanspruchten Probe. 
߂ܷ ൌ ܷ௡௔௖௛	஻௘௔௡௦௣௥௨௖௛௨௡௚ െ ܷ௨௡௕௘௔௡௦௣௥௨௖௛௧௘ ௉௥௢௕௘ (80) 
 












































































Abbildung 39: Änderung der Wirbelstrom-Signale auf beiden Stirnflächen 
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Abbildung 39 (a) zeigt exemplarisch die Änderung der Wirbelstromsignale 
auf der Welleneingangsseite (U1) und der Wellenausgangsseite (U2)  für 
eine WC-6Co-Probe bei zehn Schlägen mit einem Belastungsniveau von 51 % 
der dynamischen Druckfestigkeit. In Abbildung 39 (b) ist der Fall für eine 
WC-12Co-Probe bei acht Schlägen mit 72 % der dynamischen Druckfestig-
keit dargestellt. Nahezu der gleiche Anstieg auf beiden Probenseiten deutet 
auf vergleichbare Belastungsschäden hin. Dies bedeutet wiederum, dass sich 
während des Stauchversuchs ein Spannungsgleichgewicht in der Probe ausge-
bildet hat. 
 
Die Änderung des Wirbelstromsignals auf der Welleneingangsseite nach meh-
reren Schlägen bei unterschiedlichen Beanspruchungsniveaus ist in Abbildung 
40 (a) für WC-6Co und in Abbildung 40 (b) für WC-12Co dargestellt. Es ist 
ersichtlich, dass bei beiden Materialien mit steigender mechanischer Belas-
tungsspannung auch steigende Unterschiede in der elektrischen Spannung 
gemessen werden. Diese steigende Leitfähigkeitsabnahme mit steigender Be-
anspruchung bestärkt die Vermutung einer zunehmenden Schädigung. 
 
(a) (b) 
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Abbildung 40: Änderung der Wirbelstrom-Signale auf der Eingangsseite nach 
mehreren Schlägen bei verschiedenen Belastungsniveaus an (a) WC-6Co und 
(b) WC-12Co 
 
Die WC-6Co-Proben zeigen kaum Unterschiede zwischen den Wirbelstrom-
signalen bei verschiedenen Belastungsniveaus. Dies kann wahrscheinlich auf 
die hohe Grundfestigkeit des WC-6Co zurückgeführt werden, die dazu führt, 
dass die für eine Schädigung nötige Belastungsspannung relativ hoch ist und 
die eintretenden Schädigungen bei Belastung oberhalb dieses Schwellwerts 
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immer ähnlich sind. Häufig waren an den Proben bereits nach wenigen Schlä-
gen makroskopische Schädigungen (Abplatzungen) sichtbar, insbesondere bei 
höheren Belastungsniveaus. Dieses vorzeitige Versagen ist auf die hohe 
Sprödbruchneigung bzw. die geringe Bruchzähigkeit zurückzuführen, die in-
stabiles Risswachstum durch die Probe begünstigen. 
 
Bei den WC-12Co-Proben ist eine Proportionalität zwischen der Änderung 
der Wirbelstromsignale und den Belastungsniveaus erkennbar. Das heißt, je 
stärker die Belastung, umso ausgeprägter ist die Schädigung im Material. Der 
Anstieg der Messspannung sinkt mit zunehmender Anzahl der Belastungen. 
Das heißt, die Leitfähigkeitsabnahme sinkt mit steigender Beanspruchungs-
häufigkeit. Dies kann auf eine Art Verfestigung durch die mehrfachen 
Schlagbelastungen hindeuten. Demnach ist mit zunehmender Belastungszahl 
die durchschnittlich wirkende Spannung immer weniger ausreichend, um wei-
terhin das gleiche Schädigungsmaß im Material hervorzurufen. Mögliche Me-
chanismen für diesen Effekt sind einerseits die Kaltverfestigung und anderer-
seits die Mikrorissbildung und -verzweigung. Die Kaltverfestigung ist hier 
wahrscheinlich weniger von Belang, da die dafür notwendige Versetzungsbil-
dung und -bewegung aufgrund der nanokristallinen Struktur und der geringen 
plastischen Verformung sehr eingeschränkt ist [35]. Eine wahrscheinlichere 
Erklärung ist dagegen die Mikrorisstheorie. Insbesondere bei hohen Stauchra-
ten ist durch hohe Risswachstumsgeschwindigkeiten die Wahrscheinlichkeit 
für energiedissipierende Mikrorissverzweigung groß [111]. Wie aus Abbildung 
38 (b) ersichtlich ist, findet der Übergang in den plastischen Bereich beim 
WC-12Co bei deutlich geringeren Spannungen statt, als beim WC-6Co. So 
sollten beim WC-12Co bereits ab Belastungen oberhalb von 55 % der Druck-
festigkeit, also ab 2410 MPa erste Schädigungen durch Mikrorisse entstehen. 
Beim WC-6Co sind derartige Schädigungen dagegen erst ab 71 % seiner 
Druckfestigkeit, d.h. bei 3760 MPa, zu erwarten. Des Weiteren weist 
WC-12Co ein größeres Verformungsvermögen auf als WC-6Co. Beide Effekte 
erklären die mit dem Wirbelstromverfahren ermittelten geringeren Schädi-
gungen von WC-6Co im Vergleich zum WC-12Co. 
 
In Abbildung 41 sind typische makroskopische Schädigungserscheinungen 
aufgezeigt, die insbesondere beim WC-6Co bereits nach wenigen Belastungen 
auftraten. Die Materialien versagten teilweise durch größere Abplatzungen 
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und teilweise durch axiale Risse, welche die gesamte Probe durchliefen. Be-




                          
Abbildung 41: Schädigungserscheinungen an WC-6Co (a) nach einer dynami-
schen Belastung mit 4780 MPa (=72 % dB,dyn)  und (b) nach zwei dynami-
schen Belastungen mit 4230 MPa (=64 % dB,dyn) 
 
REM-Untersuchungen der Stirnflächenkantenbereiche von vorgeschädigten 
(aber makroskopisch intakten) Proben zeigten sowohl beim WC-6Co als auch 
beim WC-12Co Abplatzungen im Kantenbereich. Das Ausmaß der Schädi-




    
Abbildung 42: REM-Bilder der Kantenschädigungen an (a) WC-6Co nach 4 
Belastungen mit 4720 MPa (=71 % dB,dyn) und (b) WC-12Co nach 6 Belas-
tungen mit 4640 MPa (=73 % dB,dyn) 
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Bei ähnlich hohen Spannungsniveaus zeigt das WC-12Co deutlich größere 
Mikroschädigungen und zusätzlich zur Mantelfläche parallel verlaufende Ris-
se, ohne jedoch makroskopisch zu versagen. Dies stimmt mit den größeren 
Signaländerungen überein, die mit dem Wirbelstromverfahren detektiert 
wurden. Das WC-12Co toleriert also ein größeres Schädigungsmaß als das 
WC-6Co. Dieses schadenstolerante Verhalten ist hauptsächlich auf den höhe-
ren Co-Anteil zurückzuführen, der die Schadensakkumulation im WC-Co im 
Wesentlichen bestimmt [90]. Durch die gesteigerte Bruchzähigkeit können 
einzelne und bereits vereinigte Mikrorisse an ihrem Wachstum gehindert oder 
sogar gestoppt werden, sodass ein spontanes Versagen verhindert werden 
kann. Ursache hierfür ist ein stärkerer Zusammenhalt der Rissligamente bei 
Rissfortschritt, der durch das duktile Co bedingt wird. Dadurch treten auch 





Abbildung 43: Rissbildung an WC-6Co nach (a) 5 Belastungen mit 3820 MPa 
(=58 % dB,dyn) und (b) nach 4 Belastungen mit 4720 Pa (=71 % dB,dyn) 
 
Die entstehenden Risse sind mit mehreren 100 μm im Vergleich zur Mikro-
struktur (Korngröße etwa 200 nm) sehr lang. Die Entwicklung der Schädi-
gung beginnt mit der Bildung von Rissen an Spannungskonzentrationsstellen, 
wie Poren, Gefügeinhomogenitäten oder Schleifriefen. Wenn die lokal wirken-
de Spannung die kritische Spannung überschreitet, beginnt der Riss mit ho-
her Geschwindigkeit zu wachsen. Auch bereits bestehende Mikrorisse, können 
sich auf diese Weise ausbreiten. Die kritische Spannung ist abhängig von der 
Bruchzähigkeit sowie der Geometrie des Defekts [16]. Nach [100] beträgt die 
Mikrorisslänge in spröden Werkstoffen etwa 75 % der Korngröße. Wenn man 
diesen Wert auf die hier untersuchten Materialien überträgt, sollten die Mik-
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rorisse eine Länge von etwa 150 nm aufweisen. Solche kleinen Risse sind 
selbst mit elektronenmikroskopischen Methoden nur schwer nachweisbar, da-
her ist die Bestimmung der Mikrorissdichte in den Proben nach dem derzeiti-
gen Stand der Technik nicht möglich. Durch die Mikrorissvereinigung gebil-
dete Makrorisse sind dagegen relativ gut nachweisbar. Die weitere Schädi-
gung des Materials erfolgt zunächst durch mikroskopische Abplatzungen in 
Kantennähe sowie durch die Bildung von Radialrissen (Abbildung 43). 
 
Um eine Ver- oder Entfestigung durch die Multihit-Beanspruchung nachzu-
weisen, wurde an ausgewählten Proben die statische Restdruckfestigkeit er-
mittelt. Die Ergebnisse sind in Abbildung 44 (a) aufgetragen. Bei den WC-
12Co-Proben liegen die Restfestigkeiten oberhalb der Schwankungsbreite der 
statischen Druckfestigkeit ohne Vorbelastung. Dies deutet auf Verfestigungs-
vorgänge durch die mehrfachen schlagdynamischen Belastungen hin. Ein 
möglicher Verfestigungsmechanismus ist die Mikrorissverzweigung. Durch 
eine Vergrößerung der Mikrorissoberfläche kann vermehrt Energie dissipiert 
werden. Das Auftreten dieses Phänomens kann durch die Betrachtung der 
Bruchfragmente weitestgehend bestätigt werden, denn diese sind bei vorbe-
lasteten Proben deutlich kleiner als bei Proben ohne Vorbelastung 
(Abbildung 44 (b)). In Abbildung E5 im Anhang sind die Verteilungen der 
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Abbildung 44: (a) Statische Druckfestigkeiten von WC-6Co und WC-12Co 
nach unterschiedlichen Vorbelastungen und (b) Feinheiten der Bruchfrag-
mente nach der statischen Beanspruchung  
 




Die Fragmente der WC-6Co-Proben sind im Falle der dynamischen Vorbelas-
tung ebenfalls kleiner als ohne die Vorbelastung. Dies legt auch hier die Ver-
mutung der Mikrorissbildung und -verzweigung nahe. Allerdings deuten die 
erhaltenen Restfestigkeitswerte nach mehreren Schlägen eher auf eine Entfes-
tigung durch die Mikrorissnetzwerke hin. Auch hier zeigt sich wieder die ge-
ringere Schadenstoleranz des WC-6Co. Bei einer Probe, die einer schlagdy-
namischen Beanspruchung mit einer Belastungsspannung von 102 % der 
durchschnittlichen dynamischen Druckfestigkeit ausgesetzt war und dabei 
nicht versagte, wurde ebenfalls die statische Druckfestigkeit ermittelt. Der 
Festigkeitswert liegt minimal über dem der Proben ohne Vorbelastung, je-
doch im Rahmen der Standardabweichung. Hier ist besonders das spröde 
Werkstoffverhalten zu beachten, was zu einer gewissen Streuung der Mess-
werte führt. Die unterschiedliche Ver- bzw. Entfestigung der beiden Untersu-
chungsmaterialien kann auch auf einen unterschiedlichen Anteil der Verset-
zungsbildung zurückgeführt werden. 
 
4.3.3 Einfluss des Spannungszustands 
Nach [100] treten Effekte des Spannungszustands auf die Druckfestigkeit bei 
spröden Materialien unabhängig von der Beanspruchungsgeschwindigkeit auf. 
Daher wurden zur Untersuchung des Einflusses des Spannungszustands auf 
die Druckfestigkeit je vier Proben von WC-6Co und WC-12Co mit einer 
Presshülse versehen und ausschließlich statisch bis zum Versagen druckbean-
sprucht. Der Versagenszeitpunkt der Proben konnte durch ein lautes Kna-
cken und eine Unstetigkeitsstelle des Kraftsignals identifiziert werden. Tabel-
le 11 gibt einen Überblick über die hergestellten Proben mit Presshülse und 
die ermittelten Druckfestigkeiten. 
 
In Abbildung 45 (a) sind typische Kraft-Stauchungskurven der Stauchversu-
che an WC-6Co mit und ohne Presshülse dargestellt. Durch Anwendung der 
Gleichungen (70) und (62) kann man den Kraftwert der Probe bei Bruch () 
und die zugehörige Druckfestigkeit berechnen. Die Kraftkurve der Pressver-
bindung zeigt, dass das WC-Co bei Vorhandensein eines Umschlingungs-
drucks, also bei Vorherrschen eines mehrachsigen Druckspannungszustands, 
eine etwa 20 % größere Verformbarkeit aufweist. 
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Tabelle 11: Übersicht über die Proben mit Presshülsen, Übermaßen und zu-
gehörigen Fugendrücken sowie Druckfestigkeiten 
xCo Probe Hülse Ui Ug p dB,st Mittelwert dB,st SD dB,st
%   mm mm MPa MPa MPa MPa
6 
1532_1 40 0,021 0,026 253 6410
6360 440 
1532_4 38 0,019 0,026 208 6660
1532_6 39 0,018 0,024 185 5730
1532_7 22 0,019 0,033 208 6650
12 
1548_2 31 0,019 0,023 206 5090
5330 200 
1548_3 33 0,020 0,023 225 5570
1548_5 42 0,020 0,025 225 5310
1549_5 21 0,018 0,022 183 5360
 
 
In Abbildung 45 (b) sind die ermittelten statischen Druckfestigkeiten von 
WC-6Co und WC-12Co als Funktion des Umschlingungsdrucks dargestellt. 
Bei beiden Materialien sind die Druckfestigkeiten mit Umschlingungsdrücken 
um etwa 1000 MPa größer als bei statischer Beanspruchung ohne Umschlin-
gungsdruck. Der Anteil der hydrostatischen Spannung beträgt mit 
pWC-6Co=214 MPa etwa 4 % der Druckfestigkeit beim WC-6Co und mit pWC-
12Co=210 MPa etwa 4,8 % der Druckfestigkeit beim WC-12Co. Die durch den 
hydrostatischen Druckspannungsanteil hervorgerufene Erhöhung der Druck-
festigkeit um 20 % beim WC-6Co und um 22 % beim WC-12Co ist auf die 
Spannungsverteilung in der Probe und die Wirkung auf die Mikrostruktur 
zurückzuführen. Ein axiales Splittern bei Belastung wird verhindert, da durch 
den mehrachsigen Druckspannungszustand Rissinitiierung und Risswachstum 
minimiert werden [100]. Dieses Phänomen lässt sich gut mit dem in Abbil-
dung 6 (b) dargestellten Flügelrissmodell erklären. Die makroskopisch anlie-
gende Druckspannung 1 bewirkt an den im Material vorhandenen Defekten 
und Mikrorissen eine Scherspannung , die bei Überschreitung eines kriti-
schen Wertes einen Gleitprozess der Defektflanken einleitet. Dieser Gleitpro-
zess verursacht Zugspannungen z an den Enden der Mikrorisse, die wiede-
rum für die Bildung und das Wachstum der Flügelrisse verantwortlich sind. 
Die seitlich wirkenden Druckspannungen durch den aufgebrachten Umschlin-
gungsdruck 3 wirken den Zugspannungen entgegen und kompensieren diese 
zum Teil. Dadurch finden Rissinitiierung und Risswachstum erst bei größeren 
Druckspannungen 1 statt und das Versagen tritt später ein.  
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Abbildung 45: (a) Typische Kraft-Stauchungskurven einer WC-6Co-Stahl-
Pressverbindung, einer einzelnen WC-6Co-Probe und einer einzelnen Stahl-
hülse sowie der berechnete Wert für die Probe in der Hülse bei Versagen und 
(b) Mittelwerte und Standardabweichungen der Druckfestigkeiten bei stati-
scher Beanspruchung in Abhängigkeit des Umschlingungsdruck für WC-6Co 
und WC-12Co 
 
In den Abbildungen E6 und E7 im Anhang sind die Stirnflächen der geteste-
ten Umschlingungsdruckproben zu sehen. Die Proben fragmentieren nicht 
komplett, wie im Belastungsfall ohne Umschlingungsdruck. Vielmehr findet 
man radiale Riss, die vom Probenrand zur Mitte hin wachsen und teilweise 
auch aufgefangen werden. Unterschiede in der Rissausbildung zwischen Ober- 
und Unterseite scheinen eher zufällig. 
Ungleichmäßige Schädigungen, zum Beispiel an der Unterseite von WC-12Co-
Probe 1549_5, können durch die vergleichsweise hohen Fertigungstoleranzen 
von Proben und Hülsen erklärt werden. So können Maßabweichungen der 
Innen- und Außendurchmesser in axialer oder radialer Richtung oder Abwei-
chungen von der Konzentrizität zu ungleichmäßig ausgebildeten Spannungs-
feldern in der Probe führen. 
 
Die Umschlingungsdruckproben eigneten sich gut zu Untersuchung des 
Rissverlaufs, da die Bruchfragmente zusammengehalten und die Risse zum 
Teil aufgefangen wurden. Abbildung 46 zeigt REM-Aufnahmen typischer Ris-
se nach mehrachsiger Beanspruchung der beiden Untersuchungswerkstoffe. 
Beim WC-12Co findet man mehr Co-Agglomerate als beim WC-6Co. Eine 
Beeinflussung der Richtung des Rissverlaufs durch diese Bereiche ist aller-
dings nicht zu erkennen. Jedoch wirken die Co-Agglomerate dem Risswachs-
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tum durch plastische Verformung entgegen [56]. Besonders auffällig ist beim 
WC-12Co die Ausbildung von Rissbrücken (eingekreiste Bereiche). Sie stei-
gern die Energiedissipation, entlasten die Rissspitze und erhöhen somit den 
Widerstand gegen Rissfortschritt [56], [93]. Beim WC-6Co waren keine Riss-




Abbildung 46: Auswirkung des Umschlingungsdruckes von (a) WC-6Co, Pro-
be 1532_1 und (b) WC-12Co, Probe 1548_5 
 
Abbildung 46 zeigt einen überwiegend interkristallinen Rissverlauf entlang 
der WC-Korngrenzen. Jedoch ist in der Abbildung nicht zu erkennen, ob bei 
Vorhandensein einer Co-Binderschicht zwischen den WC-Körnern der Riss 
direkt an der WC/Co-Grenzfläche oder transkristallin durch das Co verläuft.  





Abbildung 47: Rissverläufe in (a) WC-6Co-Probe, 1532_1 und (b) WC-12Co, 
Probe 1548_5 nach Versagen bei mehrachsiger Druckbeanspruchung 
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Sowohl im WC-6Co als auch im WC-12Co sind an einigen Stellen an gegen-
überliegenden Rissflanken Co-Anteile zu erkennen, was auf einen transkristal-
linen Verlauf des Risses schließen lässt. So wird mehr Energie dissipiert als 
bei interkristallinem Rissverlauf, was wiederum eine Festigkeits- und Zähig-
keitssteigerung bewirkt [97]. Die WC/Co-Grenze besitzt demnach eine höhere 
Festigkeit als die Co-Phase selbst, obwohl aufgrund der relativ geringen 
freien Weglängen kaum Versetzungsbewegungen im Co möglich sind. Dies 
deutet auf eine starke Grenzflächenausbildung und gute Anbindung des Co 
an das WC durch das FAST-Verfahren hin. 
 
Die in Abbildung 48 gezeigten REM-Aufnahmen beweisen, dass es bei der 
mehrachsigen Druckbeanspruchung von WC-6Co und WC-12Co zu Rissver-
zweigungen und damit auch zur Ausbildung von Rissnetzwerken kommt. So 
können die erhöhten Druckfestigkeitswerte erklärt werden, denn durch die 
Bildung vieler Rissoberflächen wird die Energiedissipation gesteigert und die 




Abbildung 48: Rissverzweigungen und Rissnetzwerke in (a) WC-6Co und 




In der vorliegenden Arbeit wurde einerseits das Mahl- und Sinterverhalten 
und andererseits das Festigkeits- und Versagensverhalten von WC-Co mit 
Co-Anteilen von 2 bis 12 % untersucht. Sie liefert einen Beitrag zum Ver-
ständnis der Vorgänge beim Mischmahlen von near-nanokristallinem WC mit 
Co-Pulver. Außerdem konnte eine Herstellungsroute für kornwachstumshem-
merfreie near-nanokristalline WC-Co-Hartmetalle mit dem FAST-Verfahren 
entwickelt werden. Weiterhin wurde eine Methode zur Vorhersage der Sin-
terparameter in Abhängigkeit der Ausgangspartikelgröße vorgestellt, die zur 
vollständigen Verdichtung der Hartmetalle notwendig sind. Über die entwi-
ckelte Route erzeugte WC-Co-Materialien mit variierendem Bindergehalt 
wurden hinsichtlich ihres Festigkeits- und Versagensverhaltens in Abhängig-
keit der Beanspruchungsbedingungen charakterisiert. Schwerpunkte hierbei 
waren der Einfluss von Beanspruchungsgeschwindigkeit, Spannungszustand 
und mehrfacher schlagdynamischer Beanspruchung auf Druck. 
 
Die wesentlichen Ergebnisse werden wie folgt zusammengefasst: 
 
 Durch geeignete Mischmahlung in einer Planetenkugelmühle lassen 
sich aus WC(DN 4-0)- und Co-HMP-Pulver homogene Mischungen 
mit Co-Gehalten von 2 bis 12 % und Partikelgrößen von etwa 100 bis 
120 nm herstellen. 
 Bei Verlängerung der Mahldauer von WC-12Co stellen sich bei den 
hier verwendeten Mahlparametern feinere Partikelgrößen mit einer 
steigenden fraktalen Dimension ein. Eine Sättigung der WC-
Kristallitgrößenverfeinerung ist nach einer Mahldauer von 1000 min 
erreicht [213]. 
 Aus den kornwachstumshemmerfreien Pulvermischungen ist mit dem 
FAST-Verfahren die Herstellung dichter WC-12Co-Volumenkörper mit 
Korngrößen von etwa 200 nm ohne Mischcarbidausbildung möglich. 
Der Einfluss der Prozessparameter auf die Verdichtung wurde syste-
matisch untersucht. Haupteinflussgrößen sind die Sintertemperatur 
und der Kraftverlauf. 
 Der Sinterprozess ist mit einer Spanne der Schwankungsbreite von 




 Mit dem Sinterprozess ist die Herstellung von WC-Co-Materialien mit 
variierenden Co-Gehalten von 2 bis 12 % möglich. 
 Bei Nutzung feinerer Ausgangspulver führt der Sinterprozess zu gerin-
geren relativen Dichten. 
 Günstige FAST-Sinterparameter für WC-Co verschiedener Ausgangs-
partikelgrößen im near-nano-Bereich können mit der Methode des in-
tegralen Energieeintrags ermittelt werden. Damit können beispielswei-
se niedrigere Sintertemperaturen realisiert werden. 
 Die Herstellung von WC-12Co-Sinterkörpern mit doppelter Höhe und 
nahezu gleichbleibenden Eigenschaften ist ohne Änderung der Sinter-
parameter möglich. 
 Es konnten empirische Zusammenhänge zwischen den mechanischen 
Eigenschaften und dem Co-Gehalt bzw. der relativen Dichte aufgezeigt 
werden. So können beispielsweise mit den Gleichungen (72) bis (75) E-
Modul und Härte für das untersuchte near-nano WC-Co als Funktion 
des Co-Anteils bzw. der relativen Dichte abgeschätzt werden. 
 Die FAST-WC-Co-Hartmetalle mit Co-Anteilen ≥ 6 % fragmentieren 
aufgrund der versagensdominierenden Rissbildung sowohl unter stati-
scher als auch unter dynamischer Druckbeanspruchung in viele Bruch-
stücke. Bei dynamischer Beanspruchung steigt der Anteil der Rissiniti-
ierung weiter an und es entstehen kleinere Fragmente als bei statischer 
Beanspruchung. 
 Im Wesentlichen steigen die Druckfestigkeiten mit sinkendem Co-
Anteil und zunehmender Stauchrate. Sie variieren von 4370 MPa bei 
WC-12Co unter statischer Beanspruchung bis zu 6660 MPa bei 
WC-6Co unter dynamischer Beanspruchung. 
 Eine gesteigerte Stauchratenempfindlichkeit der WC-Co-Hartmetalle 
ist je nach Co-Gehalt ab elastischen Stauchraten von 30 bis 90 s-1 zu 
verzeichnen. Für den statischen Bereich stimmen die ermittelten 
Stauchratenexponenten gut mit Literaturwerten für spröde Materialien 
überein. Die Stauchratenexponenten des dynamischen Bereichs sind 
mit Werten zwischen 0,07 und 0,09 kleiner als typische Literaturwerte 
für spröde Materialien. Dies spricht für das Vorhandensein eines Über-




 Eine Vorhersage der Druckfestigkeit der near-nano WC-Co-Materialien 
mit hohen Kontiguitäten kann in Abhängigkeit des Co-Gehalts und 
der Stauchrate unter Nutzung des Modells von Kipp et al. [112] erfol-
gen. Für near-nano WC-Co mit geringen Kontiguitäten ist der in der 
Arbeit vorgestellte empirische Modellvorschlag besser geeignet. 
 Die Gesamtverformung bei Bruch beträgt bei WC-12Co knapp 1 %. 
Bei geringeren Co-Gehalten ist sie noch kleiner. 
 Die Schädigungsentwicklung bei mehrfacher dynamischer Belastung ist 
sowohl bei WC-6Co als auch bei WC-12Co mit dem Wirbelstromver-
fahren nachweisbar. Es ergeben sich zur Belastungsspannung proporti-
onale Signaländerungen, die durch Schädigungen im Material hervor-
gerufen werden. 
 Das Schädigungsverhalten nach Multihit-Beanspruchung von WC-6Co 
unterscheidet sich gegenüber dem von WC-12Co ganz wesentlich. 
Während das WC-6Co durch Abplatzungen im Kantenbereich relativ 
schnell makroskopisch versagt, ist das WC-12Co schadenstoleranter 
und zeigt trotz mikroskopischer Schädigungen (winzige Abplatzungen 
sowie Radialrisse und zur Mantelfläche parallel verlaufende Risse) eine 
makroskopische Integrität. 
 Die Restfestigkeit von multihitbelastetem WC-6Co sinkt mit steigen-
der Anzahl der Beanspruchungen. Dagegen verfestigt das WC-12Co 
durch die Multihit-Beanspruchung und zeigt gegenüber dem ungeschä-
digten Material höhere Restfestigkeiten. Die Fragmentgrößenverteilun-
gen aus den Restfestigkeitstests deuten für beide Materialien auf ver-
stärkte Mikrorissbildung hin.  
 Bei Überlagerung einer hydrostatischen Spannung von 4 % bzw. 
4,8 % der Druckfestigkeit erhöht sich die Druckfestigkeit unter stati-
scher Beanspruchung um 20 % bei WC-6Co und um 22 % bei 
WC-12Co. 
 
Die Arbeit liefert grundlegende Erkenntnisse zur Pulvermetallurgie, der 
FAST-Konsolidierung sowie dem Druckfestigkeits- und Versagensverhalten 
unter verschiedenen Beanspruchungsbedingungen von kornwachstumshem-
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Die mechanische Impedanz Zm der eindimensionalen Wellenausbreitung ist: 
ܼ௠ ൌ ܨݒ ൌ ߩ௜ ⋅ ܿ௟,ௌ௧௔௕,௜ ⋅ ܣ௜ (81) 
An einer Grenzfläche 1-2 wird eine Druckwelle partiell als Zugwelle reflek-
tiert, wenn 
ܼ௠ଵ ൐ ܼ௠ଶ (82)  
und als Druckwelle reflektiert, wenn 
ܼ௠ଵ ൏ ܼ௠ଶ. (83)  
Keine Reflexion tritt ein, wenn 
ܼ௠ଵ ൌ ܼ௠ଶ. (84)  
 
Bedingungen für einen auswertbaren SHPB-Versuch 
 
1. Der Spannungszustand in der Probe ist einheitlich und einachsig. 
2. Die Stangenverformung ist nur elastisch. 
3. Die Stirnflächen der Stangen sind flach und parallel. 
4. Die Wellenausbreitung unterliegt minimaler Dispersion. 
5. Die Spannungsverteilung über den Stangenquerschnitt ist homogen. 
6. Die Stauchung der Probe ist auf einen einzigen Druckimpuls zurückzu-
führen. 
 
Impulsformer (1. Bedingung) 
 
Zur Gewährleistung der ersten Bedingung (einheitlicher und einachsiger 
Spannungszustand in der Probe) sollte die normierte Spannungsdifferenz 
n(t) zwischen den Probenstirnflächen maximal 5 % sein. 
߂ߪ௡ሺݐሻ ൌ ฬ߂ߪሺݐሻߪ௠ሺݐሻฬ ൑ 5% (85)  




2 ൑ ݎ௓ ൌ ܼ௠,ௌ௧௔௕ܼ௠,௉௥௢௕௘ ൑ 8 (86)  
gezeigt, dass dieser Gleichgewichtszustand nach n=4 Durchlaufzeiten der 
Welle durch die Probe erreicht wird, was bedeutet, dass für die Impulsdauer 
tImpuls gelten muss 
ݐூ௠௣௨௟௦ ൌ 8 ⋅ ݐ௉௥௢௕௘ ൌ 8 ⋅ ݄௉௥௢௕௘ܿ௟,௉௥௢௕௘  (87)
wobei mit zunehmendem rZ die notwendige Zeit kürzer wird. Für den hier 
verwendeten Versuchsaufbau mit 
ݎ௓ ൌ 8042	݇݃/݉³ ⋅ 4881,16 ݉/ݏ ⋅ 0,0003079 ݉²14330	݇݃/݉³ ⋅ 6670 ݉/ݏ ⋅ 0,00001257 ݉² ൎ 10 (88)
und eine WC-12Co-Probe mit h=4 mm erhält man eine Mindestimpulsdauer 
von 
ݐூ௠௣௨௟௦,௠௜௡,ௐ஼ିଵଶ஼௢ ൌ 8 ⋅ 0,004 ݉ ⋅ ݏ6670 ݉ ൌ 4,8 μݏ. (89)
Durch die Verwendung eines h=0,5 mm dicken Gummis und einer definierten 
Kupferscheibe vor dem Eingangsstab (Komposit-Impulsformer), kann man 
Impulse mit typischen Impulsdauern von 200 bis 250 μs generieren. So ist die 
1. Bedingung sicher erfüllt, zumal das Impedanzverhältnis mit rz≈10 sehr 
hoch ist. 
 
Dimensionierung (2. Bedingung) 
 
Die zweite Bedingung (rein elastische Deformation der Stangen) kann durch 
die Verwendung eines hochfesten Stangenmaterials und eines hinreichend 
großen Stangendurchmessers erfüllt werden. Nach diesem Kriterium könnte 
man mit den hier verwendeten Stahlstangen aus 1.2709 mit einem Durchmes-
ser von d=19,8 mm und einer 0,01-Fließgrenze von d0,01=2020 MPa in einer 
Probe mit d=4 mm theoretisch bis zu max= 49 GPa erzeugen. 
Bei den hier auftretenden Druckfestigkeiten unter 7000 MPa  ist das Kriteri-
um also erfüllt. 
Um eine plastische Deformation der Stirnflächen durch Eindrücken der Probe 
zu verhindern, wurden S652-Stahl- und F05-Hartmetallstauchplatten mit ei-






Impedanzanpassung der Stauchplatten (3. Bedingung) 
 
Die dritte Bedingung (Stangenstirnflächen sind flach und parallel) kann 
durch exakte Ausrichtung des gesamten Versuchsaufbaus sowie speziell der 
Probenpositionierung zwischen Stauchplatten erfüllt werden. 
Die Forderung für eine vollständige Wellentransmission lautet: 
ܼ௠ ൌ ߩ௜ ⋅ ܿ௜ ⋅ ܣ௜ ൌ ݇݋݊ݏݐܽ݊ݐ. (90) 
Daraus ergibt sich für den hier verwendeten Versuchsaufbau ein idealer 
Stauchplattenquerschnitt von 
ܣௌ௉ ൌ ߩௌ௧௔௕ ⋅ ܿ௟,ௌ௧௔௕ ⋅ ܣௌ௧௔௕ߩௌ௉ ⋅ ܿௌ௉  
ൌ 8,042	݃/ܿ݉³ ⋅ 4881,16	݉/ݏ ⋅ 307,91 ݉݉²14,7݃/ܿ݉³ ⋅ 6850 ݉/ݏ ൌ 119,4 ݉݉² 
(91) 
und damit ein idealer Stauchplattendurchmesser von 
݀ௌ௉ ൌ ටସ஺ೄುగ ൌ 12,4 ݉݉. (92) 
Für die hier durchgeführten Versuche wurden handelsübliche F05-
Hartmetallscheiben mit einem Durchmesser von dSP=12,33 mm und einer 
Höhe von hSP=12 mm genutzt. 
Nach [208] wird üblicherweise eine Stauchplattenhöhe von hSP=0,25hProbe ver-
wendet. Eine Begründung hierfür wird allerdings nicht gegeben.  
 
Minimierung von Dispersionseffekten (4. Bedingung) 
 
Nach [208] ist bei der Wellenausbreitung in schlanken Stäben die Dispersion 
vernachlässigbar, wenn 
ݐூ௠௣௨௟௦ ൐ 10 ⋅ ݀ௌ௧௔௕ܿ௟,ௌ௧௔௕ (93) 
Ist diese Bedingung nicht erfüllt, vergrößert sich der Fehler mit zunehmender 
Laufzeit. Damit wird bei der Messung der Stabwellen mit zunehmender Ent-
fernung der Messstelle von der Probe der Einfluss von Dispersionseffekten 
größer. Für den hier verwendeten Versuchsaufbau liefert Gleichung (93) eine 
Mindestimpulsdauer von tImpuls=40 μs. Diese Bedingung ist also bei Verwen-
dung eines Komposit-Impulsformers und der damit erzielten Impulsdauer von 
knapp 200 μs erfüllt. Nach Gleichung (94) aus [221] beträgt die Impulsdauer 




ݐூ௠௣௨௟௦ ൌ 2 ⋅ ݈௉௥௢௝௘௞௧௜௟ܿ௟,ௌ௧௔௕ ൌ
2 ⋅ 0,19 ݉
4881,16 ݉/ݏ ൌ 78 μݏ (94)
Die Eigenfrequenz 0  eines Impulses ist 
߱଴ ൌ 2ߨݐூ௠௣௨௟௦ (95)
Ein Impuls ist im Allgemeinen aus mehreren Frequenzen  mit den jeweiligen 
Wellenlängen  zusammengesetzt, die sich mit den charakteristischen Pha-
sengeschwindigkeiten cPhase bewegen. 
ܿ௉௛௔௦௘ ൌ ߱2ߨ ߉ (96)
 
Mit der Dispersionsrelation 
ܿ௉௛௔௦௘





und der Bedingung für minimale Dispersion 
ݎௌ௧௔௕
߉ ൏ 0,1 (98)  
also für einen über den Stabquerschnitt homogenen Impuls mit 
߱଴ ൌ 2ߨܿ௟,ௌ௧௔௕ݎௌ௧௔௕  (99)  
kann man mit 
൬ ܿ଴ܿ௉௛௔௦௘൰ ൬
߱
߱଴൰ ൏ 0,1 (100)  
den limitierenden Wert der Eigenfrequenz eines Impulses  und damit auch 
für die Impulsdauer tImpuls  errechnen. Für den hier verwendeten Versuchsauf-
bau erhält man eine Mindestdauer tImpuls=20 μs. 
 
Homogene Spannungsverteilung (5. Bedingung) 
 
Die fünfte Bedingung ist nicht erfüllt, wenn das Projektil nicht planar auf-
schlägt oder wenn die Impulsdauer kleiner als die Zeit zum Wellendurchlauf 




ݐூ௠௣௨௟௦ ൐ ݀ௌ௧௔௕ܿ௟,ௌ௧௔௕ (101)  
Die Mindestimpulsdauer ist hier ausreichend, da bereits die vierte Bedingung 
erfüllt wurde. Um planare Projektilaufschläge zu erhalten, wurde auf eine 
exakte Lagerung der Stangen in allen 3 Raumrichtungen geachtet. 
 
Einfachbelastung (6. Bedingung) 
 
An der Grenzfläche Eingangsstab/Probe (bzw. Stauchplatte/Probe) wird ein 
Großteil des Eingangsimpulses als Zugwelle reflektiert, anschließend an der 
Projektilaufschlagsseite des Eingangsstabes wiederum als Druckwelle reflek-
tiert und kann die Probe erneut beanspruchen. 
Wenn die durch den ersten Impuls erzeugte Spannung in der Probe d kleiner 
als die dynamische Bruchfestigkeit dB,dyn, aber größer als die Auslösespan-
nung für Mikrorisse MRB ist, 
ߪௗ஻,ௗ௬௡ ൐ ߪௗ ൐ ߪெோ஻ (102)  
kann ein Bruch der Probe durch diese erneute Belastung eintreten. Dies wür-
de einerseits zu einer falschen Interpretation der Testresultate führen, ande-
rerseits wäre ein gezieltes Rückgewinnen intakter aber mikrorissbehafteter 
Proben nahezu unmöglich. In [208] wird eine SHPB-Konfiguration mit einer 
Möglichkeit zum Einfangen der reflektierten Welle vorgeschlagen. In dieser 
Arbeit wurde jedoch eine Prüfanordnung gewählt, bei der ein Ausgangsstab 
mit lAS=0,5lES aufgrund seiner kleineren Masse und der damit verbundenen 
geringeren Trägheit zu einer Abkopplung der Probe vom Eingangsstab führt, 




Aus der ersten und vierten Bedingung ergibt sich eine maximal erreichbare 
Stauchrate von 
ߝሶ௠௔௫ ൌ ఌಳ⋅௖೗,ುೝ೚್೐௡⋅௛ುೝ೚್೐ , (103)  
d.h., für WC-12Co Proben mit h=4 mm und B=1 % erhält man eine maxi-




Anhang B: Methodik der Wirbelstromuntersuchungen 
 
 
Abbildung B1: Permeabilitätsmessung WC-6Co (IFW Dresden) 
 
 




Anhang C: Berechnungen zum Umschlingungsdruck 
 
Tabelle C1: Gleichungen zur Berechnung der Pressverbindung 
Pressverbindung [138] Symbol Einheit Gleichung 
Ist-Übermaß Ui mm ௜ܷ ൌ ݀௜஺ െ ݀௔ூ 
wirksames Übermaß Uw mm ܷ௪ ൌ ௜ܷ െ 0,8 ⋅ ሺܴ௭஺ ൅ ܴ௭ூሻ 
bezogenes wirksames Übermaß ξw - ߦ௪ ൌ ݀௜஺ ൅ ݀௔ூ 
Sicherheitsbeiwert gegen
plastisches Fließen des Außenteils 
SPA - ܵ௉஺ ൌ ܭ ⋅ ሺ1 െ ܳ஺
ଶ
√3 ⋅ ߦ௪
⋅ ܴ௘஺ܧ஺  
Durchmesserverhältnis Innenteil QI - ܳூ ൌ ݀௜ூ݀ி௨௚௘ 
Durchmesserverhältnis Außenteil QA - ܳ஺ ൌ ݀ி௨௚௘݀௔஺  
Elastisches Verhalten [138] 
Hilfsgröße für elastische 
Auslegung (QI=0) 
K - ܭ ൌ ܧ஺ܧூ ⋅ ሺ1 െ ߥூሻ ൅
1 ൅ ܳ஺ଶ
1 െ ܳ஺ଶ ൅ ߥ஺ 
Fugendruck für elastisches 
Außenteil 
pel MPa ݌௘௟ ൌ ߦ௪ ⋅ ܧ஺ܭ  
Elastisch-plastisches Verhalten [139], [136]
Hilfsgröße Außenteil HA - ܪ஺ ൌ 1 ൅ ܳ஺
ଶ
1 െ ܳ஺ଶ 
Hilfsgröße Innenteil HI - ܪூ ൌ 1 ൅ ܳூ
ଶ
1 െ ܳூଶ 
fiktive Streckgrenze Außenteil ܴ௘஺∗  MPa ܴ௘஺∗ ൌ 2√3 ⋅ ܴ௘஺ 
materialabhängige Konstante A - ܣ ൌ 12 ⋅ ൤
ܧ஺
ܧூ ⋅ ሺܪூ െ ߥூሻ െ 1 ൅ ߥ஺൨ 
dimesionsloser Plastizitäts-
durchmesser des Außenteils 
(Iterationsgleichung) 
ζA - 
ሺ1 െ ܳ஺ଶ ⋅ ܣሻ ⋅ ߞ஺ଶ ൅ 2ܣ݈݊ߞ஺ ൅ ܣ
െ ܧ஺ ⋅ ߦ௪ܴ௘஺∗ ൌ 0 
plastifizierter Durchmesser 
des Außenteils 




݌௘௟,௣௟ ൌ ൬ܴ௘஺√3൰ ⋅ ሾ2 ⋅ ݈݊ߞ஺





Anhang D: FAST von WC-Co 
Tabelle D1: Versuchsparameter und Ergebnisse zur Prozessfindung für WC-12Co 
Versuch TS tS dTheiz/dt dTkühl/dt Fmax(t)  rel HV30 KIc E dWC C Co
 °C min K/min K/min kN g/cm3 % - MPam1/2 GPa nm - nm 
1 1220 5 400 93,3 25 (mit dtheiz) 13,87 96,9 1520 9,1 517 192 0,59 114 
2=9 1250 5 400 93,3 25 (mit dtheiz) 13,90 97,1 1550 9,1 517 182 0,51 91
3 1300 5 400 93,3 25 (mit dtheiz) 13,68 95,5 1350 9,5 492 194 0,45 85
4 1250 3 100 93,3 25 (mit dtheiz) 13,90 97,1 1500 9,1 519 209 0,48 97
5=8 1250 5 100 93,3 25 (mit dtheiz) 14,07 98,2 1580 9,2 530 180 0,55 97
6 1250 10 100 93,3 25 (mit dtheiz) 14,05 98,1 1530 10,1 536 185 0,39 73
7=13 1250 5 50 93,3 25 (mit dtheiz) 14,10 98,4 1590 9,3 539 180 0,59 106 
8=5 1250 5 100 93,3 25 (mit dtheiz) 14,07 98,2 1580 9,2 530 180 0,55 97
9=2 1250 5 400 93,3 25 (mit dtheiz) 13,90 97,1 1550 9,1 517 182 0,51 91
10 1250 5 50 87,5 25 (bei 1100 °C) 14,15 98,8 1660 9,5 548 178 0,70 142 
11=15 1250 5 50 93,3 25 (bei 1100 °C) 14,29 99,8 1730 10,1 557 197 0,42 83
12 1250 5 50 99,5 25 (bei 1100 °C) 14,20 99,1 1650 9,5 557 181 0,69 143 
13=7 1250 5 50 93,3 25 (mit dtheiz) 14,10 98,4 1590 9,3 539 180 0,59 106 
14 1250 5 50 93,3 20 (bei 1100 °C) 14,20 99,1 1660 9,8 546 173 0,49 81






Tabelle D2: Erzielte Dichten des WC-12Co (Prozessvalidierung) 
Batch m1 m2 H2O  rel 
g g g/cm3 g/cm3 % 
895 20,666 19,223 0,998 14,2929092 99,78 
1083 21,770 20,252 0,9985 14,3170945 99,95 
1118 21,738 20,222 0,99815 14,3098886 99,90 
1119 21,794 20,275 0,99815 14,3184233 99,96 
1189 21,468 19,968 0,9978 14,2778576 99,68 
1231 21,733 20,215 0,9988 14,3051409 99,87 
1232 21,833 20,307 0,9988 14,2899743 99,76 
1436 21,582 20,076 0,998 14,2993663 99,83 
1437 21,802 20,277 0,998 14,2651907 99,59 
1533 21,770 20,250 0,999 14,3080461 99,89 
1534 21,821 20,299 0,999 14,3227194 99,99 
1535 21,813 20,290 0,999 14,3080676 99,89 
1536 21,774 20,255 0,999 14,3200961 99,97 
1548 21,835 20,310 0,999 14,3037148 99,86 








Tabelle D3: Eigenschaften der Ausgangspulver und Mikrostrukturkennwerte 
der WC-xCo-Proben 
Batch xCo sBET dBET rel dWC C Co 
% m2/g nm % nm - nm 
1227 2 4,208 111 99,2 213 0,665 23 
1213 4 4,107 116 99,5 195 0,570 33 
1212 6 4,145 116 99,8 188 0,540 46 
1199 8 3,875 124 99,5 183 0,633 77 
1196 10 4,026 122 99,65 186 0,520 76 







Tabelle D4: Mechanische Eigenschaften der WC-xCo-Proben 
Batch xCo HV10 SD KIc SD 
 % MPam1/2 
1227 2 2390 30 7,9 0,2 
1213 4 2330 10 8,5 0,2 
1212 6 2180 40 8,9 0,1 
1199 8 2050 30 9,4 0,2 
1196 10 1950 20 10,8 0,7 
1083 12 1670 20 10,6 0,9 
 
 
Tabelle D5: Akustische Eigenschaften der WC-xCo-Materialien (Mittelwerte) 
xCo cl ct cr E 
% m/s m/s m/s GPa  
2 7010 4260 3900 673 0,208 
4 6990 4230 3880 656 0,211 
6 6900 4180 3830 623 0,217 
8 6860 4120 3780 610 0,219 
10 6810 4070 3740 587 0,221 




Anhang E: Druckfestigkeit von WC-Co 
Tabelle E1: Druckfestigkeiten von WC-6Co und WC-8Co 
xCo ઽሶ  Probe dB Mittelwert dB SD dB
































































Tabelle E2: Druckfestigkeiten von WC-10Co und WC-12Co 
xCo ઽሶ  Probe dB Mittelwert dB SD dB














































































































































































































































Abbildung E1: Fragmentgrößenverteilungen von WC-Co mit variierenden Co-





Tabelle E3: Parameter zur Berechnung der Fragmentgröße nach [107] 
xCo E KIc dB,st  cl t0 ઽሶ ૙ dF0 
% GPa MPam1/2 MPa m/s s s-1 m 
6 629 8,9 5310 0,211 6900 3,89·10-10 21701055 2,68·10-6
8 606 9,4 4890 0,219 6860 5,13·10-10 15735032 3,52·10-6
10 584 10,8 5090 0,225 6810 6,28·10-10 13886804 4,27·10-6
12 562 10,6 4370 0,222 6710 8,34·10-10 9327559 5,59·10-6

















Abbildung E2: Zu erwartende Fragmentgrößen nach den Modellvorstellungen 
in [104] mit der Änderung der Fragmentgröße dF bei Änderung der hier ge-
nutzten niedrigsten Stauchrate zur höchsten (gekennzeichnet durch Daten-
punkte) 
 
Tabelle E4: Werte zur Berechnung der Übergangsstauchraten von WC-Co 
nach [102] 
xCo dB,st ct E dProbe ࢿሶ ∗ 
[%] [MPa] [m/s] [MPa] [m] [s-1] 
6 5310 4180 629000 0,004 17644 
8 4890 4120 606000 0,004 16623 
10 5090 4070 584000 0,004 17737 
12 4370 4010 562000 0,004 15590 
 
Tabelle E5: Experimentell ermittelte Stauchratenexponenten nach [106] und 
Übergangsstauchraten 
xCo Nges  R2korr Nst,MTS Ndyn ࢿሶ ∗ Nst,MTS+FW R2korr
[%]   [s-1]  
6 0,01294 0,45005 0,00341 0,08122 28 0,00510 0,91262
8 0,01791 0,77578 0,01612 0,06938 92 0,01204 0,90161
10 0,01364 0,44467 0,00282 0,08065 27 0,00532 0,81457
































































Abbildung E3: Typische Spannungs- und Stauchungssignale in Abhängigkeit 






































































Abbildung E4: Typische Spannungs- und Stauchungssignale in Abhängigkeit 






Tabelle E6: Multihitversuche an WC-6Co 
Probe Schlag p d,dyn von dB,dyn U1 U2 
    bar MPa % V V 
1531_7 Referenz - - - 0 0 
1531_4 1 0,6 3310 50 0,2 0,1 
 2 0,6 3810 57 0,3 0,2 
 3 0,6 3950 59 0,6 0,5 
 4 0,6 3990 60 0,9 0,7 
 5 0,6 3570 52 1,1 0,9 
Mittelwert   3700 56   
SD   300 4   
1531_7 Referenz - - - 0 0 
1531_5 1 0,6 3780 57 0,2 0,2 
 2 0,6 3980 60 0,4 0,4 
 3 0,6 3890 58 0,7 0,8 
 4 0,6 3530 53 0,8 0,9 
 5 0,6 3520 53 0,9 1 
 6 0,6 2680 40 1 1,1 
 7 0,6 3270 49 1 1,1 
 8 0,6 3220 48 1 1,1 
 9 0,6 3520 53 1 1,1 
 10 0,6 2840 43 1 1,1 
Mittelwert   3420 51   
SD   430 6   
1517_2 Referenz - - - 0 0 
1517_1 1 0,65 4270 64 0,2 0,1 
 2 0,65 3670 55 0,5 0,3 
 3 0,65 3450 52 0,6 0,3 
 4 0,65 3630 55 0,7 0,4 
 5 0,65 4100 62 0,8 0,5 
Mittelwert   3820 58   
SD   350 5   
1531_7 Referenz - - - 0 0 
1531_3 1 0,7 3940 59 0,2 0,3 
 2 0,7 4100 62 0,3 0,5 
 3 0,7 4300 67 Probe kaputt 
Mittelwert   4020 61   
SD   110 2   
1259_5 Referenz - - - 0 0 
1259_6 1 0,75 4760 71 0,3 0,3 
 2 0,75 4760 71 0,5 0,5 
 3 0,75 4640 70 0,7 0,7 
 4 0,75 4730 71 0,9 1 
Mittelwert   4720 71   
SD   60 1   




Tabelle E7: Multihitversuche an WC-12Co 
Probe Schlag p d,dyn von dB,dyn U1 U2 
    bar MPa % V V 
911_7 Referenz - - - 0 0 
895_5 1 0,8 4610 73 0,8 0,6 
  2 0,8 4530 71 1,5 1,3 
  3 0,8 4690 74 2,1 1,9 
  4 0,8 4620 73 2,5 2,3 
  5 0,8 4640 73 2,9 2,7 
  6 0,8 4350 69 3,1 2,9 
  7 0,8 4620 73 3,4 3,2 
  8 0,8 4550 72 3,6 3,3 
Mittelwert   4580 72  
SD   100 2  
911_5 Referenz - - - 0,0 - 
911_7 1 0,75 4100 65 0,2 - 
  2 0,75 4100 65 0,8 - 
  3 0,75 4060 64 1,2 - 
  4 0,75 3910 62 1,5 - 
  5 0,75 4550 72 2,0 - 
  6 0,75 3780 60 2,3 - 
  7 0,75 4010 63 2,6 - 
  8 0,75 3840 61 2,9 - 
Mittelwert   4040 64  
SD   240 4  
1232_5 Referenz - - - 0 0 
1232_3 1 0,75 4590 72 0,8 0,8 
  2 0,75 4630 73 1,6 1,7 
  3 0,75 4670 74 2,2 2,3 
  4 0,75 4600 73 2,5 2,7 
  5 0,75 4720 74 2,8 2,9 
  6 0,75 4630 73 3,3 3 
Mittelwert   4640 73  
SD   50 1  
1232_5 Referenz - - - 0 0 
1232_4 1 0,85 4800 76 1,1 1,1 
  2 0,85 4840 76 1,8 1,9 
 3 0,85 4600 73 Probe kaputt 
Mittelwert   4820 76  
SD   30 0  





Tabelle E7 (Fortsetzung) 
Probe Schlag p d,dyn von dB,dyn U1 U2 
bar MPa % V V
1534_7 Referenz - - - 0 0
1534_3 1 0,6 3530 57 0,3 0,4
 2 0,6 3260 54 0,7 0,8
 3 0,6 3720 59 1 1
 4 0,6 2960 47 1,1 1,1
 5 0,6 3670 58 1,3 1,3
 6 0,6 3490 53 1,3 1,4
 7 0,6 3510 57 1,5 1,5
 8 0,6 3440 52 1,6 1,5
 9 0,6 3730 59 1,6 1,6
 10 0,6 3880 61 1,7 1,8
Mittelwert  3520 56  














































Größenklasse [mm]  
Abbildung E5: Verteilung der Fragment-Volumenanteile nach statischer Bean-
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Abbildung E6: Makroaufnahmen der WC-6Co-Proben mit Umschlingungs-
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Abbildung E7: Makroaufnahmen der WC-12Co-Proben mit Umschlingungs-
druck nach statischer Druckbeanspruchung 
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